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RESUME
Les alliages d'aluminium-silicium sont de plus en plus utilisés de nos jours dans le
domaine automobile. Ils permettent d'alléger le poids des automobiles et diminuer ainsi la
consommation d'essence. Nous avons étudié, dans ce projet, trois alliages d'aluminium
soit sont le 319, le 356 et le 413. Nous avons fait varier différents paramètres
métallurgiques pour chaque alliage. Les paramètres variés sont le dégazage, l'ajout de
strontium, l'ajout de T1B2 et la quantité d'hydrogène. Ainsi, 9 conditions ont été créées
pour chaque alliage.
En plus de varier les paramètres métallurgiques, nous avons également effectué des
traitements thermiques sur les alliages. Les échantillons ont tous subi une mise en solution
de huit heures à 495°C pour les alliages 319 et 413 et à 540°C pour l'alliage 356. Par la
suite, une trempe a été effectuée dans un bac rempli d'eau chaude (60°C). Finalement, on a
effectué le vieillissent d'une durée de cinq heures à 155°C, 180°C, 200°C, 220°C et 240°C.
Nous avons également gardé des échantillons dits « tel que coulée » qui n'ont pas subi de
traitements thermiques.
Différents examens ont été faits sur les échantillons pour mesurer leur
microstructure et leur macrostructure mais également les propriétés mécaniques. La
grosseur des grains, l'espace interdendritique et la morphologie des particules de silicium et
des pores ont été mesurés pour évaluer la microstructure et la macrostructure des alliages.
Pour les propriétés mécaniques, la dureté et la résistance à l'impact ont été mesurées. Des
images ont également été prises pour évaluer le mode de propagation de la fissure
(fractographie) pour les échantillons soumis au test de résistance à l'impact.
Nous avons pu identifier un nouveau phénomène agissant sur la morphologie des
particules de silicium lors de la mise en solution. En temps normal, les particules de
silicium aciculaire se fragmentent lors de la mise en solution ce qui diminue la surface
totale des particules de silicium. Dans notre cas, il y a bel et bien une fragmentation mais il
y a aussi une dissolution des petites particules de silicium qui diffusent vers les particules
aciculaires de silicium plus grandes. Comme la cinétique de dissolution/diffusion des
particules silicium est supérieure à celle de la fragmentation, il y a une augmentation de la
surface moyenne (observé pour 14 échantillons sur 18).
Les essais de résistance à l'impact ont permis de trouver que les pores présents dans les
échantillons jusqu'à un pourcentage surfacique de 2,59% n'influencent pas la valeur de
l'énergie absorbée.
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L'industrie automobile, avec plus de 50 millions de voitures et de camions légers
produits dans le monde chaque année, présente un débouché intéressant pour les
applications des alliages d'aluminium. En 1999, l'usage d'aluminium dans les voitures ou
les camions légers était en moyenne de 100 à 115 kg. Selon les prévisions, ce total devrait
monter à 160 kg/véhicule en 2005 pour atteindre 227-272 kg/véhicule en 2010.1 Les
secteurs de production les plus prometteurs pour l'aluminium sont les pièces coulées suivis
par l'extrusion.1 Dans le monde entier, 65% des roues sont produites avec des alliages
d'aluminium de fonderie. Présentement, 75% des têtes de moteurs sont produites avec des
alliages d'aluminium. Ces derniers produisent également 22% des blocs moteurs.2 Le
développement du marché des blocs moteurs est prometteur avec l'introduction de
nouvelles technologies pour remplacer les culasses de fonte par des culasses faites de
composite alumine/aluminium ou faites d'alliage d'aluminium haut en silicium.3'4
L'aluminium, sous forme pur, est composé de plus de 99% d'aluminium. Le métal
primaire, c'est-à-dire celui qu'on soutire des cuves d'electrolyses, renferme un nombre
d'impuretés, mais il n'y a généralement que le fer et le silicium dont la teneur dépasse
0,1%. L'aluminium à l'état pur est malléable, sa résistance est faible mais son allongement
à la rupture est élevé. On peut accroître quelque peu la résistance à la traction et la dureté
par un écrouissage à froid, mais l'allongement à la rupture est réduit. L'aluminium pur a
une bonne conductibilité électrique et une bonne résistance à la corrosion. L'aluminium
pur, comme les autres métaux purs, ne remplit pas les exigences mécaniques imposées dans
la plupart des utilisations. En lui ajoutant d'autres éléments, on obtient des alliages qui
présentent des propriétés de résistance plus élevées. Comme dans le cas de l'aluminium
pur, ces propriétés peuvent être améliorées par écrouissage. Pour certains alliages, les
propriétés de résistance peuvent être accrues par traitement thermique. Il existe deux types
d'alliages d'aluminium : les alliages corroyés et les alliages de fonderie.
Les alliages qui nous intéressent, ceux de fonderie, sont utilisés intensivement dans
diverses applications qui demandent une résistance spécifique élevée (ex : les secteurs
comme l'automobile et l'aéronautique). Ces alliages sont caractérisés par une faible
densité spécifique qui peut varier en-dessous ou au-dessus de celle de l'aluminium pur
dépendant des éléments d'alliage ajoutés. En plus de leur faible poids, les alliages
d'aluminium de fonderie ont comme avantages un point de fusion bas, une solubilité de gaz
négligeable excepté pour l'hydrogène, une bonne coulabilité surtout pour les alliages
contenant du silicium, une bonne usinabilité, un bon fini de surface, et comme les alliages
d'aluminium pur, une bonne résistance à la corrosion et une bonne conductibilité thermique
et électrique. L'inconvénient majeur des alliages est leur retrait volumique à la
solidification qui est compris entre 3,5 et 8,5%. Le retrait est tenu en compte au moment de
la conception du moule afin d'obtenir les bonnes tolérances dimensionnelles et d'éviter les
déchirures à chaud et les retassures.
Les propriétés mécaniques des alliages d'aluminium sont contrôlées par leur
microstructure. Ainsi, la taille des grains et la taille de l'espace interdendritique doivent
être les plus fins possibles pour permettre l'augmentation des propriétés mécaniques et de
la ductilité. La diminution de la taille des grains se fait soit par l'augmentation de la vitesse
de refroidissement de la pièce ou par l'ajout d'un affmeur de grain comme le TiB2. La
diminution de l'espace interdendritique se fait par l'augmentation de la vitesse de
refroidissement de l'alliage.
Dans la production des pièces coulées en aluminium, on cherche toujours à modifier
la microstructure dans le but d'améliorer les propriétés mécaniques. Le contrôle des
propriétés mécanique par la microstructure se fait également par le biais des
microconstituants de l'alliage. Ces derniers sont des phases qui précipitent lors du
refroidissement de l'alliage. La nature de ces phases dépend de la composition chimique de
l'alliage. Le contrôle de la morphologie et de la dimension de ces phases peut mener à
l'augmentation des propriétés mécaniques. Par exemple, dans les alliages Al-Si, l'ajout
d'éléments tels le strontium ou le sodium permettent de changer la forme du silicium d'une
structure aciculaire à fibreuse. Cette modification permet d'augmenter les propriétés
mécaniques et plus particulièrement la ductilité. Un autre exemple est celui de la présence
de fer dans des alliages qui mène généralement à la formation d'intermétalliques de fer /3-
A^FeSi sous forme de plaquettes fragiles. L'ajout de manganèse ou de chrome permet de
changer la précipitation du fer en obtenant l'intermétallique a-Ali5(Fe,Mn)i3Si2. Ce
dernier, par sa forme de script chinois, plus compacte, est moins nocif pour les propriétés
mécaniques.
Les défauts comme la porosité, les oxydes et les inclusions influencent également les
propriétés mécaniques mais en les abaissant. Il faut donc minimiser leur présence.
Les propriétés mécaniques des alliages moulés peuvent être aussi améliorées par les
traitements thermiques qui modifient certains microconstituants. D'abord, pour les alliages
Al-Si, le traitement thermique modifie la microstructure du silicium. Les particules de ce
dernier sont au départ aciculaires. Cette forme contribue à la propagation de la fissure de
façon fragile dans la pièce. Le traitement thermique permet de fragmenter et d'arrondir les
particules de silicium diminuant ainsi la fragilité de la pièce. Ensuite, le traitement
thermique permet de créer des précipités qui entraveront le déplacement des dislocations et
augmentera ainsi les propriétés mécaniques des pièces.
La modification de la microstructure se fait en contrôlant ces paramètres
métallurgiques. Nous avons étudié, dans ce projet, leurs effets sur la microstructure, la
macrostructure et la performance des alliages 319, 356 et 413. Ces derniers ont été choisis
parce qu'ils sont les plus utilisés pour les applications automobiles. Chaque alliage fait
parti de la grande famille des alliages Al-Si dans laquelle on retrouve l'alliage 319 qui
représente le système Al-Si-Cu, l'alliage 356 qui représente le système Al-Si-Mg et
l'alliage eutectique 413 (12% Si) pour le système Al-Si.
Les paramètres métallurgiques que nous avons variés sont la composition chimique
de l'alliage, l'effet de l'hydrogène (en terme de porosité créée dans l'alliage), la
modification au strontium, l'affinage au diborure de titane et les traitements thermiques. La
performance des alliages a été mesurée par des essais de dureté et d'impact.
L'information recueillie sur les trois alliages permettra, dans le futur, de mettre en
relation l'influence des paramètres métallurgiques avec l'usinage des alliages d'aluminium.
Ce dernier est important car il représente la dernière opération à faire sur la pièce pour
répondre aux exigences du client. On doit donc bien contrôler cette étape pour minimiser
les pertes. Jusqu'à ce jour, peu de littérature a été écrite sur l'influence des paramètres
métallurgiques sur l'usinage.
1.2 OBJECTIFS
Les objectifs de cette recherche sont les suivants :
1. Étudier l'effet des différents paramètres métallurgiques sur la microstructure des
alliages 319, 356 et 413 en considérant:
• La composition chimique.
• L'effet de l'hydrogène.
• La modification au strontium.
• L'affinage de grain au TiB2.
• Les traitements thermiques (mise en solution, trempe, vieillissement).
L'étude de la microstructure porte sur les caractéristiques des particules de silicium et
des pores mesurées par un analyseur d'images avant et après la mise en solution.
2. Étudier l'effet de l'affineur de grain sur la taille des grains (examen de la
macrostructure) en utilisant une méthode d'analyse d'image quantitative et de
micrographies.
3. Étudier l'effet des paramètres métallurgiques sur la dureté des alliages.






Les alliages d'aluminium de fonderie sont les plus versatiles de tous les alliages de
fonderie. Ils ont de plus une coulabilité élevée. Comme alliages de fonderie, ils présentent
les caractéristiques suivantes5 :
• Bonne fluidité pour remplir les sections minces.
• Bas point de fusion comparé à plusieurs autres métaux.
• Transfert de chaleur élevé entre le métal et le moule qui permet un refroidissement
plus rapide et des temps de cycle plus courts.
• L'hydrogène est le seul gaz soluble dans l'aluminium et peut être contrôlé par des
procédés de dégazage.
• Plusieurs alliages d'aluminium n'ont pas tendance à déchirer à chaud.
• Stables chimiquement.
• Bon fini de surface avec surface brillante et peu ou pas de défauts.
2.2 CLASSIFICATION DES ALLIAGES
Les alliages d'aluminium se classent en deux grandes familles : les alliages corroyés
et les alliages de fonderie. Les alliages corroyés sont mis en forme mécaniquement par des
procédés tels que le laminage, l'extrusion, la forgeage, l'étirage ou le tréfilage. Les alliages
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de fonderie sont quant à eux coulés par différents procédés comme le moulage sous-
pression, le moule permanent, le moule au sable à vert, le moule au sable lié chimiquement,
la cire perdue, le moule au plâtre, le moule sous vide ou à basse pression, par coulée
centrifuge ou par «lost foam ». On différencie ces deux types d'alliages par leur
désignation donnée par l'Aluminium Association (A.A.)(tableau 2.1).6














































Les alliages corroyés ont un code à quatre chiffres. Le premier chiffre permet
d'identifier l'élément chimique ajouté à l'alliage. Le deuxième chiffre permet d'identifier
la version de l'alliage (première modification). Le deux derniers chiffres indiquent le
numéro de l'alliage excepté pour l'alliage 1XXX où les deux derniers chiffres représentent
les centièmes de pourcent de la pureté de l'aluminium (ex : 1050 est un alliage avec
99,50% d'aluminium).
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Les alliages de fonderie ont quant à eux, un système à trois chiffres. Le premier
chiffre permet d'identifier l'élément chimique ajouté à l'alliage. Le deux derniers chiffres
représentent le numéro de l'alliage de la série excepté pour l'alliage 1XX.X où les deux
derniers chiffres représentent, comme dans le l'alliage corroyé, le centième de pourcent de
pureté de l'alliage (ex : 180.0 est un alliage avec 99,80% d'aluminium). Le chiffre après le
point détermine s'il s'agit d'une spécification de lingot ou de pièce:
• .0 signifie que c'est une spécification de pièce moulée,
• .1 signifie que c'est une spécification de lingot,
• .2 signifie que c'est une spécification de lingot ayant des tolérances de
composition plus étroites que pour le lingot de spécification de type . 1.
2.3 ALLIAGES DE FONDERIE AL-SI
Les alliages de fonderie contenant du silicium comportent une fraction importante
des alliages coulés sur le marché. Le silicium permet, dans ces alliages, d'augmenter de
façon prononcée la fluidité, la résistance de déchirure à chaud et l'alimentation des pièces
de fonderie.5 La figure 2.1 nous montre le diagramme d'équilibre de cet alliage. On peut
remarquer que le point eutectique se situe à 11,7%. On peut à partir du diagramme
d'équilibre distinguer trois grandes familles d'alliage aluminium-silicium: les alliages
hypoeutectiques qui contiennent entre 2 et 9% de silicium, les alliages eutectiques qui ont
un pourcentage de silicium contenu entre 10% et 13 % et les alliages hypereutectiques qui
contiennent plus de 14% de silicium. Nous avons employé dans ce projet trois alliages qui
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Figure 2.1 Diagramme d'équilibre Al-Si7.











































Les chiffres seuls représentent des maximums à ne pas dépasser alors que les
chiffres doubles représentent des intervalles. Les alliages d'aluminium-cuivre-silicium
dont fait partie le 319 sont les alliages d'aluminium les plus utilisés. Cet alliage, qui est
hypoeutectique, peut subir un traitement de vieillissement grâce à sa teneur en cuivre.
L'alliage 356.0 qui est un alliage hypoeutectique fait partie de la famille des alliages Al-Si.
Ces derniers sont utilisés lorsqu'une bonne fluidité et une bonne résistance à la corrosion
sont désirées. L'ajout de magnésium permet de durcir l'alliage par vieillissement.
L'alliage 413.0 fait également partie de la famille des alliages Al-Si. Par sa teneur en
silicium, cet alliage est dit eutectique.
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2.4 MODIFICATION DES ALLIAGES AL-SI
La modification de l'eutectique est un traitement chimique qui permet de modifier
la forme du silicium contenu qui passe d'une forme aciculaire à une forme fibreuse, en
passant par la forme lamellaire. La figure 2.2 nous montre les effets d'un modificateur sur
la microstructure du silicium eutectique, l'une étant non-modifiée et l'autre étant modifiée.
Sà* : f r y :\
(a) (b)
Figure 2.2 Effet du strontium sur la morphologie de l'eutectique d'un alliage A356 : (a)
silicium eutectique aciculaire non modifié (X 100); (b) eutectique fibreux
modifié.8
La modification peut-être obtenue chimiquement par l'ajout d'éléments d'addition
comme l'antimoine, le strontium et le sodium. L'antimoine permet d'avoir une
modification qui est lamellaire mais il n'est pas utilisé dans l'industrie à cause de sa toxicité
pour la santé. Le strontium, comparé au sodium, à l'avantage d'avoir une durée de vie 10
fois plus longue dans le métal liquide9. Le sodium est par contre plus efficace à de plus
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faible concentration. La modification peut être aussi obtenue par l'augmentation de la
vitesse de refroidissement. Les résultats de Paray et Gruzleski10 démontrent qu'un alliage
qui est refroidi dans un moule au sable nécessite une plus grande quantité de modificateur
pour obtenir un silicium modifié qu'un alliage refroidi au moule permanent.
2.4.1 Effet du strontium sur la ductilité et la résistance à la traction
Selon les études de Hurley et Atkinson,11 l'ajout de strontium permet d'améliorer la
ductilité des alliages d'aluminium A-356 T6. La figure 2.3 nous montre que la variation de
la ductilité est presque linéaire avec la concentration de strontium. Ces résultats sont tirés
























Figure 2.3 Allongement en fonction de la concentration en strontium d'un alliage
11
coulé dans un moule en sable.
Dans l'étude de Hess et Blackmun12, l'ajout de strontium permet d'améliorer la
limite élastique, la résistance à la traction ainsi que la ductilité de l'alliage (tableau 2.3).
15



































































L'étude réalisée par Haque13 nous permet aussi de vérifier l'effet du strontium sur
les propriétés mécaniques d'un alliage LM-6 (qui est un 413.0 selon les normes de la A.A.).
Comme le montre le tableau 2.4, l'ajout de strontium permet d'améliorer la ductilité et la
résistance à la traction de l'alliage.
La structure du silicium qui est initialement aciculaire agit, par sa forme, comme
concentrateur de contrainte. Elle est donc une zone propice à la propagation de fissure. Par
16
le changement de forme de l'eutectique qui devient plus fin et plus rond, la modification
permet d'améliorer la résistance à la traction et la ductilité de l'alliage.14
















































2.4.2 Effet du strontium et de la vitesse de refroidissement sur l'indice de qualité
Closset et Gruzleski9'15 ont fait des essais à partir d'échantillons 356.0-T6 pour
vérifier l'effet du strontium et de la vitesse de refroidissement sur l'indice de qualité. Ce
dernier permet de déterminer la qualité d'un alliage de fonderie à partir de sa résistance à la
traction et son allongement. L'expression mathématique de l'indice de qualité pour un
alliage est la suivante :
Q (MPa) = Rm + (K) log (allongement)
où Rm = résistance à la traction (MPa)
K = constante (MPa)
17
Allongement = %
Comme le démontre la figure 2.4, l'indice de qualité est maximal pour une teneur en
strontium de 0,015%. Lors de l'examen métallographique, le AUSrSi2 a été observée pour
les alliages avec plus de 0,03% de strontium. Cet intermétallique grossier de forme
aciculaire est une cause de la diminution de l'indice de qualité pour les fortes teneurs en
strontium. L'augmentation de la vitesse de refroidissement permet d'augmenter l'indice de
qualité. Pour cet essai, il est à noter que l'augmentation de l'indice de qualité était
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Figure 2.4 Indice de qualité d'un alliage A356.0 en fonction de la concentration de
strontium et de trois vitesses de refroidissement : Bande 1 refroidie à 1,5
°C/s; Bande 2 refroidie à 0,5°C/s; Bande 3 refroidie à 0,08 °C /s.15
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2.5 PORES DANS LES ALLIAGES D'ALUMINIUM
Les pores sont un défaut de fonderie qui se retrouvent à l'intérieur de la pièce
coulée. Il existe trois types de pores qui sont les pores de gaz, les pores de retrait et les
pores dus à l'action combinée des gaz et du retrait.
2.5.1 Pores de gaz
Les pores de gaz proviennent principalement de l'hydrogène présent dans le métal
liquide. L'aluminium réagit d'abord avec l'humidité ambiante de la pièce selon la réaction
suivante :
2A1+3H2CH> AI2O3+3H2
Par la suite, une partie de l'hydrogène s'échappe dans l'atmosphère alors que l'autre
partie se dissout dans le métal selon la réaction suivante :
H 2^2H
La solubilité de l'hydrogène dans l'aluminium liquide change avec la température
(figure 2.5). Au point de fusion, la solubilité de l'hydrogène est d'environ 0,7 ml/100g
d'aluminium alors que, à l'état solide, seulement 4 à 5% de cet hydrogène peut être contenu
dans le métal.7
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Figure 2.5 Concentration d'hydrogène en fonction de la température.7
L'hydrogène sera donc rejeté pendant la solidification et pourra former un pore si la
pression locale du gaz est supérieure à la somme de la pression atmosphérique, la pression
métallostatique et la pression due à la tension superficielle. L'équation prend la forme
suivante :
où PG = ([HL]/k)2, pression à l'intérieur du pore, due au dégagement du gaz
PA, pression atmosphérique
Pff =2ff /r, pression due à la tension superficielle (pour un pore sphérique)
PM, pression métallostatique
k, constante de Sievert pour la phase liquide
[HL], teneur en hydrogène du liquide
a, tension superficielle du bain
r, rayon du pore.
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Après une première analyse de l'équation précédente, on peut conclure qu'il est
impossible d'avoir un type de germination dit homogène. On peut voir que la pression due
à la tension superficielle est proportionnelle à l'inverse du rayon du germe créé. Ainsi
donc, les germes créés au tout début de la germination et qui ne comportent que quelques
rayons atomiques de diamètre auront une forte pression due à la tension superficielle.
Campbell16 a calculé qu'une pression de 30000 atmosphères régnerait à l'intérieur d'un
pore ayant quelques diamètres atomiques. Cette pression est donc impossible à atteindre.
Par contre, la présence de surfaces étrangères agissant comme site de germination
hétérogène permettent d'abaisser cette pression. La diminution de pression est fonction de
l'inverse de l'angle de mouillage de l'aluminium sur des sites de germination tels que les
inclusions, les réfractaires et les parois. En admettant que l'angle de mouillage maximal
est de 160°, on calcule que la pression qui règne à l'intérieur de la bulle est de 1500
atmosphères. Chen et Engler17 ont calculé que cette pression diminue encore si la
germination se produit sur des entailles ou des fissures. Comme les inclusions d'oxyde
d'aluminium peuvent présenter ce type de morphologie, ils ont calculé que la pression à
l'intérieur du pore n'avait qu'à être légèrement supérieure à la pression extérieure pour
créer des pores. La présence d'éléments comme le sodium peut également réduire la
tension de surface et faciliter la germination du pore.18
La croissance du pore, une fois germé, dépend de la diffusion de l'hydrogène de la
masse du liquide et du solide vers le pore.19 La formation du pore est contrôlée par la
diffusion, sa taille sera fonction du temps dont il dispose pour croître (temps qui s'écoule
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entre la germination et la fin de la solidification) et de la teneur en hydrogène du liquide.20
La forme des pores de gaz sera caractérisée par un contour circulaire.
2.5.2 Pores de retrait
Le pore de retrait est causée par la diminution de la densité de l'aluminium lors de
son passage de l'état liquide à l'état solide. Lors de la solidification, les zones de métal qui
se refroidissent aspirent le métal liquide des zones voisines. Pour les métaux comme
l'aluminium ayant un fort intervalle de température de solidification, le liquide se trouvera
aspiré par des petits canaux interdendritiques dans la zone pâteuse jusqu'à ce que ceux-ci
ne se ferment complètement.20 Ainsi, après un certain temps, on observe des zones de
métal liquide isolées qui formeront des poches de liquide sous tension. Cette poche
demeurera sous tension jusqu'à la solidification à moins qu'un germe rentre en contact avec
la poche de liquide, abaissant ainsi la tension et formant un pore. Il est à noter que la
capacité à nourrir les retraits par les canaux interdendritiques est supérieure pour les
alliages ayant un intervalle de solidification court comparé à ceux qui ont un intervalle de
solidification long. La forme des pores de retrait sera déterminée par les dendrites qui
entourent celles-ci.
2.5.3 Pores de gaz et de retrait
La majeure partie des pores que l'on obtient lors du refroidissement provient de
l'action combinée de la diffusion du gaz hors de l'aluminium liquide et du retrait du liquide
à travers les canaux interdendritiques. La formule qui suit résume l'action du gaz et du
retrait sur la germination d'un pore.
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PG+PR >PA+PM+P<,
où PG , pression de l'hydrogène gazeux
PA, pression atmosphérique
PM, pression métallostatique
Pff, Pression due à la tension superficielle
PR, pression négative due au retrait (à l'extérieur du pore)
Ainsi, la germination d'un pore sera possible par la combinaison de l'action du gaz
qui pousse sur le métal liquide et du retrait qui tire sur le métal liquide.
2.5.4 Effet de la porosité sur les propriétés mécaniques
La porosité peut avoir un effet sur les propriétés mécaniques. L'étude réalisée par
McLellan21 sur 6000 barreaux de tractions d'alliages A356 et A357, dont le niveau de pores
a été classifié par radiographie selon la norme ASTM El55-79, a permis de trouver que la
résistance à la traction diminuait légèrement lorsque le pourcentage surfacique des pores
augmentait. Il a de même déterminé que la limite élastique demeurait la même et que, de
façon drastique, l'allongement diminuait d'un facteur 2 lorsque que le niveau de pores
augmentait.
Une autre étude, réalisée par Boileau et al.,22 a déterminé que pour un alliage 319-T7
l'augmentation du niveau des pores diminue la résistance à la traction de 19% et n'a pas
d'effet sur la limite élastique. Au sujet de l'allongement, on ne peut tirer de conclusions
puisque sa variation étant dans le domaine de la limite de résolution de l'extensomètre.
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2.5.5 Effet de la concentration en hydrogène sur les pores et sur leur apparition dans
la phase liquide
Des essais ont été réalisés par Anson et al.23 pour déterminer la concentration
minimum d'hydrogène requise pour que ce dernier participe à la formation de pores dans
un alliage A356 non-modifïé et modifié. En-dessous de cette concentration, les pores sont
seulement causés par le retrait alors qu'au-dessus de cette concentration, les pores sont
causés par un effet combiné du gaz et du retrait.24 La figure 2.6 illustre les résultats. Ainsi,
pour l'alliage non-modifié, l'hydrogène seuil requis pour obtenir des pores dus au gaz est
de 0,17 cnïVlOO g alors qu'il est de 0,15 cm3/100 g pour l'alliage modifié. Il est à noter
également que les échantillons modifiés possèdent plus de pores que les échantillons non
modifiés pour des teneurs en hydrogène plus faibles.
D'autres essais ont été réalisés avec des échantillons qu'on a trempé afin de limiter le
plus possible les changements microstructuraux. Le but de ces essais était de déterminer la
fraction solide à laquelle apparaissaient les premiers pores. La figure 2.7 illustre les
résultats obtenus. Ainsi, pour un alliage non-modifié, les pores apparaissent lorsque 70%
du liquide est cristallisé et ce pour les teneurs en hydrogène en bas de la valeur seuil, soit
0,17 cm3/100 g. La valeur constante obtenue est logique car, dans ce cas ci, seule la
germination de pores due au retrait est active. Dans le cas de l'alliage modifié, en deçà de
la valeur seuil de 0,15 cm3/100 g, la fraction critique de cristallisation sera de 100% (100%
solide), ce qui démontre que l'on aura peu ou pas de pores dans ce cas ci. Passé la
concentration de 0,15 cm3/100 g, la fraction critique de l'alliage modifié chutera
brusquement comparativement à l'alliage non-modifié. Il est donc possible que ce
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phénomène soit la cause de la teneur en pores plus élevée des alliages modifiés qui ont plus
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Figure 2.6 Pourcentage de pores en fonction de la teneur en hydrogène a) pour un
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Figure 2.7 Fraction critique de solide pour la germination de pores
(Fs critique) en fonction de la teneur en hydrogène pour un alliage
A356 modifié et non-modifié.23
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2.5.6 Effet de la vitesse de refroidissement sur les pores
L'effet de la vitesse de refroidissement sur le pourcentage de pores a été mesuré par
Mohanty et al.30 avec un alliage d'aluminium A356.0 contenant des particules de SiC de
différentes grosseurs. Pour une taille de particules de 30-40 jira de SiC, le pourcentage de
pores est passé de 0,5% à 0,1% pour une augmentation de la vitesse de refroidissement de
0,l°C/s à 4°C/s. L'augmentation de la vitesse de refroidissement bloque donc la diffusion
de l'hydrogène et le garde captif dans le solide.
2.5.7 Effet du strontium sur les pores
Argo et Gruzleski8 ont mis en évidence que l'utilisation d'un modificateur comme
le strontium change le mode de refroidissement d'une pièce et par le fait même, le
pourcentage de pores obtenu. Ils ont utilisé un moule Tatur pour quantifier les types de
retrait et de pores que l'on obtient en refroidissant un alliage d'aluminium A356 avec et
sans strontium. La figure 2.8 nous montre la variation du pourcentage de volume en
fonction de la masse de strontium ajouté. Comme les résultats sont dispersés, un test de
vérification de la moyenne a été effectué selon la loi Student-t à un intervalle de confiance
de 95%. Le test est positif, ce qui donne une augmentation de la présence de pores qui
passe d'un volume de 2,91 cm3 à 3,99 cm3. Il est aussi à noter que les pores, qui se
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Figure 2.8 Pourcentage de pores en fonction de la teneur massique en strontium d'un
alliage A356.0.8
Les travaux de Samuel et al25 vont dans le même sens. L'ajout de strontium à une
concentration de 130 ppm a augmenté la densité de pores sans toutefois changer la taille de
ces derniers. À des concentrations de strontium de 300 ppm, le pourcentage de pores a
augmenté de façon notable de même que la taille de ceux-ci.
2.5.8 Effet de Paffineur de grain TiB2 sur les pores
Selon Samuel et al.,25 l'ajout de l'affïneur de grain TiE$2 augmente le nombre de
grain ainsi que les sites de germination, ce qui provoque une diminution de la taille des
pores et une augmentation de la densité des pores. Dans les alliages non-modifiés, les
pores germent le long des joints de grains, il est de même dans les alliages modifiés. Par
contre, même si la forme du pore demeure la même, cette dernière sera plus petite dans
l'alliage modifié à cause de la longueur du joint de grain qui est plus courte.
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2.5.9 Effet des intermétalliques de fer a et j8 sur les pores
L'intermétallique de fer /3-Al5FeSi, qui se retrouve sous la forme d'une aiguille, est
nocif pour les propriétés mécaniques. Il agit comme site de germination de pores mais peut
aussi bloquer leur croissance.25'26'27'28
L'autre type d'intermétallique de fer, le a-Ali5(Fe, Mn^Sia, se retrouve sous la
forme de script chinois. Ce type de particules ne participent pas à la germination de pores.
Par contre, ils peuvent agir comme barrière qui s'oppose à la croissance des pores.25'26'27'28
2.5.10 Effet de AI2C11 sur les pores
Le cuivre peut se retrouver sous la forme de deux précipités dans les alliages
aluminium-silicium et ce, dépendant de la vitesse de refroidissement et de la teneur en
strontium. La première forme est une morphologie de forme cubique et de stoechiométrie
CuAl2 alors que la deuxième se retrouve sous la forme de colonie d'eutectique fin
(Al+CuAb). Selon Samuel et al.,25 pour des échantillons contenant peu d'hydrogène, la
forme cubique semble être un site de germination pour les pores. Les colonies d'eutectique
fin peuvent participer à la germination de pores mais elles sont moins efficaces que les
aiguilles de /3-Al5FeSi.
2.5.11 Relation entre les oxydes de strontium et les pores
Le strontium qui a une forte tendance à s'associer avec l'oxygène forme des oxydes
qui sont très durs à enlever par dégazage. Les travaux de Liu et al.29 ont démontré que ces
mêmes oxydes de strontium Al2,3SrC>3,3 se retrouvent souvent à la surface des pores.
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2.5.12 Effet des inclusions de AI2O3 sur les pores
La figure 2.9 montre les résultats obtenus des travaux de Mohanty et al?0 sur
l'influence de l'alumine sur les pores concernant les alliages A356 et Al-Si(15%). Pour
chaque alliage, trois conditions ont été réalisées. D'abord, pour le A356, on a utilisé un
métal pur filtré à 30 ppi ainsi que deux alliage contenant de l'alumine avec des distributions
de particules de 30-40 (im et de 8-12 fim . Les pourcentages attribués avec les distributions
d'alumine représentent le pourcentage surfacique des particules d'alumines. Ensuite, pour
le Al-15%, un test a été effectué avec le métal de base (non filtré) de même que deux autres
tests utilisant les deux mêmes distributions d'alumine que l'alliage A356. Les
pourcentages présents à côté des distributions d'alumine représentent, encore là, le
pourcentage surfacique de ces dernières
On peut voir que, dans le cas de l'alliage A356, la présence d'A^C^ favorise
l'augmentation du pourcentage de surface de pores avec une augmentation d'hydrogène
présente dans l'alliage. L'examen de la microstructure permet d'associer la présence
d'inclusions d'alumine avec les pores. Dans le cas de l'alliage Al-15% Si, l'alumine n'a
aucun effet sur l'augmentation du pourcentage de surface des pores. Ceci est du au fait que
les inclusions d'alumine sont enrobées, lors du refroidissement, par les particules de
silicium primaire qui précipitent, ce qui les rendent inactives quant à la germination de
pores. Le comportement de l'alumine sur les pores a également été comparé avec un
échantillon ne contenant pas d'alumine à l'intérieur (figure 2.10).30 La distribution nous
montre que les pores sont plus nombreux et plus petits dans le cas de l'échantillon avec
29
inclusions. Le pourcentage de surface des pores est également plus élevé dans le cas de
l'échantillon avec inclusions.
échantillon filtré (30 ppi)
30-40 {.un alumine (0,81%)
8-12 uin alumine (0,68%)
A alliage de base
* 30-40 fini alumine (1,11%)
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Figure 2.9 Porosité en fonction de la quantité d'hydrogène pour (a) un alliage A356
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Figure 2.10 Occurrence des pores en fonction de l'aire, avec et sans inclusion pour un
alliage A356.30
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2.6 AFFINAGE DE GRAIN
L'affinage de grain se fait soit par une augmentation de la vitesse de refroidissement
ou par l'ajout d'un composé chimique. Comme les dimensions de la pièce ne permettent
pas toujours d'avoir un refroidissement rapide (ex : pièce massive), on préfère ajouter un
affineur de grain pour diminuer la taille des grains. Ce dernier permet d'avoir une
meilleure alimentation de la pièce pendant la solidification, une diminution de la retassure
et des pores de tailles plus faibles avec une meilleure dispersion.31'32 L'obtention d'une
taille de grain faible permet d'avoir une répartition plus uniforme des intermétalliques et
des pores provenant du gaz dissout. Ceci permet d'améliorer l'intégrité de la pièce coulée
en améliorant les propriétés mécaniques et l'étanchéité à la pression.31 L'ajout d'affmeur
de grains se fait par l'addition d'alliage-mère Al-Ti et/ou par alliage-mère Al-5%Ti-l%B.
2.6.1 Théorie de la germination
La théorie de la germination permet d'expliquer la naissance des grains
d'aluminium dans le liquide ce que l'on appelle la germination homogène ou par
l'entremise d'une surface étrangère, ce que l'on appelle la germination hétérogène. Cette
théorie a été proposée par Volmer et Weber.33 Ainsi, pour un métal qui solidifie, la taille
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de grain critique d'une particule d'aluminium qui peut grandir est donnée par
hom ogène
et sa barrière d'énergie libre est donnée par :
homogène
où 7SL est l'énergie surfacique de l'interface entre le liquide et le solide en J/m2 . En posant
que la chaleur spécifique du liquide et solide est semblable, la force motrice de
solidification AGy sera :
AHfAT
= ATAS = f-
T
où AT est la surfusion, AS est le changement d'entropie du changement de phase de liquide
à solide J/K/m3, AHf est l'enthalpie de solidification et Tm la température de fusion. Si les
rayons des germes solides sont supérieurs au rayon critique r homogène, il y aura croissance
des germes pour former un grain. Pour une germination hétérogène, le rayon critique pour
qu'il y ait croissance du germe sera le même que dans la germination homogène soit :
T —
hétérogène AG,V
et sa barrière d'énergie libre est donnée par :
homogène
où 6 est l'angle de contact du métal liquide sur la surface sur laquelle il germe (figure 2.11).
La fonction f(0) est représentée à la figure 2.12 et est égale à (2-3cos0+cos30)/4. On peut
32
voir que cette fonction sera toujours <1 . La germination hétérogène sera donc toujours
plus facile à réaliser que la germination homogène.
Liquide
Substrat
Figure 2.11 Représentation graphique d'un solide sur un substrat avec l'angle de contact
et les forces de tension solide.34
Figure 2.12 Variation de f(ô) en fonction de 0.34
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2.6.2 Mécanisme d'affinage
Les mécanismes de la germination ne sont pas encore clairement connus. Plusieurs
théories s'affrontent. Nous allons décrire dans cette partie quelques théories concernant les
mécanismes d'affinage possibles des alliages d'aluminium à partir de l'usage du T1AI3 et
des particules de bore (TiB2, A1B2, (Ti,Al)B2).
2.6.2.1 La théorie péritectique
La théorie péritectique a été proposée par Crossley et Mondolfo.35 Elle affirme que
le TIAI3 permet, lorsque présent en petits cristaux, la germination et la croissance de
cristaux d'a-aluminium tels que présentés à la figure 2.13.
Figure 2.13 Germination à l'aide d'une transformation péritectique dans le système
Al-Ti.8
Selon le diagramme d'équilibre du Al-Ti (figure 2.14), le TIAI3 est mélangé à
l'aluminium liquide à des teneurs supérieurs à 0,15% et des températures supérieures à
665°C. Comme les alliages mères contiennent quelques pourcent de titane (jusqu'à 10%),
on se retrouve avec une quantité appréciable de T1AI3 dans une matrice d'aluminium.
34
Lors du refroidissement, la réaction chimique suivante se produit :
Liquide + TiAl3 -» a (Al) + liquide
C'est ainsi que le TiAl3 participe à l'affinage des grains en germinant des grains
d'aluminium a. Le nombre de cristaux d'aluminium a créés dépend exactement du nombre
de cristaux de TiAl3 présent dans l'alliage. Les alliages à grains fins ont donc eu plus de








1 \ 1 i
iquide/
- / liquide +TIAI,
1 0.15 1.2




0 0.5 1.0 1.5
titane, % massique .
Figure 2.14 Diagramme d'équilibre Al-Ti.34
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Les cristaux de TiAl3 sont présents même à des concentrations inférieures à 0,15%
Ti mais ils ne sont pas stables. Ils tendent à ce dissoudre dans l'aluminium. Plusieurs
chercheurs, notamment Guzowski et al,36 ont trouvé que le T1AI3 prenait 30 minutes à se
dissoudre à 700°C. Il y a donc un phénomène d'évanouissement possible à ces
concentrations. On obtient ainsi une pièce avec de plus gros grains lors d'une
augmentation du temps de maintien ou de la température de maintien de l'alliage.
2.6.2.2 La théorie des particules de bore
Cette théorie repose sur le fait que la germination est possible grâce à l'ajout de
particules comme le TiB2, A1B2 et (Ti,Al)B2 par le biais d'un alliage mère. Cibula37 a été le
premier à proposer que la présence de particules de bore ou de carbures peuvent agir
comme site de germination dans l'aluminium liquide. Les carbures sont formés par la
réaction du carbone résiduel de l'alliage avec le titane ajouté formant ainsi du TiC. Pour la
description de cette théorie, nous allons nous intéresser principalement de l'effet des
particules de bore.
L'ajout de particules de bore peut, en effet, agir comme agent de germination. Avec
des concentrations de titane inférieures à 0.15%, on retrouve au centre des grains des
particules de bore ou, plus souvent, des groupements de particules de bore,38'39'40 sur
lesquels germent des dendrites enrichies en titane.41 Par contre, d'autres informations
indiquent plutôt que la germination ne se fait pas nécessairement à partir de ces particules
de bore qui sont jugées comme de faibles sites de germinations, du moins inférieur au
TiAl3. D'abord, il n'a pas de cohérence qui a été trouvé entre le réseau cristallin du TiB2 et
36
celui de l'aluminium o40. Ensuite, dans les alliages mères, les particules de bore ont été
retrouvées aux joints de grains quand les TiAl3 sont situés au milieu de grain.36'40 Les
études de Mohanty et al.36'42 ont confirmé que les particules de bore étaient de faibles sites
de germination parce qu'ils étaient repoussés aux joints de grains lorsqu'il n'y avait pas de
titane en solution dans l'aluminium. Ce phénomène suggère qu'il y a une bonne
discontinuité entre la maille des particules de bore et celle de l'aluminium et Également,
les particules de bore demandent un certain degré de surfusion à l'alliage pour cristalliser
alors que les alliages contenant des TiAl3 n'en demandent pas.43
2.6.2.3 La théorie péritectique Hulk
Cette théorie, proposée par Bâckerud,44 assume que les cristaux de TiAl3 sont plus
efficaces en tant qu'affineur de grain que les cristaux de TiB2. Ces derniers permettent de
ralentir le rythme de dissolution des cristaux de TiAl3 ce qui leur donne une durée de vie
plus longue pour provoquer la germination de grains. La théorie suggère que les TiB2
forment une coquille autour des TiAl3 ce qui ralentit sa dissolution dans l'aluminium. Ce
dernier peut, par après, diffuser à l'intérieur de la coquille et réagir avec la particule de
T1AI3 pour donner un liquide de composition péritectique. Ce liquide donne naissance à un
cristal d'à-Al qui va grandir de l'intérieur de la coquille vers l'extérieur.
2.6.2.4 La théorie de germination duplexe
Cette théorie, proposé par Mohanty et a/36'42'45'46, fait appel à la présence d'une fine
couche T1AI3 qui se formerait à la surface des grains de TiB2, pour provoquer la
germination et la croissance des grains d'a-Al. L'expérience de Mohanty et a/.36'42'45'46 a
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porté sur l'ajout de particules de TiB2 à diverses concentrations de titane. Sans le titane, il
n'y avait pas d'affinage de grain et les particules de TiB2 se retrouvaient aux joints de
grains. Par contre, avec des ajouts de titane, l'affinage était significatif et l'on retrouvait
les particules de TiB2 au milieu des grains. À des concentrations hyperperitectiques, une
fine couche de TiAl3 s'est formée autour du TiB2 qui permet, par la suite, la croissance de
l'a-Al sur la couche de T1AI3. Pour des concentrations hypoperitectiques, il semble y avoir
une mince couche entre le TiB2 et l'aluminium a. Par extrapolation des observations
obtenues avec les alliages hyperperitectiques, on a conclu que cette mince couche était
également du TiAl3 ce qui n'est pas nécessairement le cas.
2.6.3 Effet des différents alliages mères sur la taille des grains
Selon leur nature, les alliages mères n'auront pas le même effet sur la taille des
grains. Selon les travaux de Wu et al.,A1 le A1-4%B a été identifié comme un affineur de
grain très efficace (figure 2.15) pour les alliages 356.
Ces résultats ont été confirmés par Sigworth et Guzowski48 mais ils ont également
trouvé que des complications pouvait survenir avec cet affineur. En effet, le bore peut
former des TiB2 avec le titane résiduel présent dans l'alliage et s'accumule sous forme de
« sludge » dans le fond du creuset. Il peut aussi nuire partiellement ou complètement à la
modification effectuée au strontium. Dans la même recherche, Sigworth et Guzowski48 ont
étudié l'effet de différents affineurs de grains avec des ratios Ti:B variant de zéro à 2,2.
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Figure 2.16 Influence de différents affineurs de grains sur un alliage 356.48
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2.7 TRAITEMENTS THERMIQUES
Divers traitements thermiques peuvent être effectués sur les alliages d'aluminium.
L'un d'entre eux, le durcissement structural, permet d'améliorer les propriétés mécaniques.
Le durcissement structural se réalise en trois étapes qui sont :
• Mise en solution : permet de dissoudre les éléments d'alliage qui participent au
durcissement.
• Trempe : permet de bloquer la diffusion des éléments d'alliage pour les
figer dans la matrice d'aluminium.
• Vieillissement : retour partiel à l'équilibre qui permet la précipitation des
éléments d'alliage.
Pour avoir un alliage d'aluminium pouvant subir le durcissement structural,
l'élément d'alliage mis en solution doit avoir une solubilité supérieure à haute température
qu'à basse température. La figure 2.17 nous permet de voir un exemple de diagramme
d'équilibre d'Al-Cu. La solubilité du cuivre, pour un alliage de concentration (a), est
d'environ 4,5%, alors qu'à basse température, la solubilité de l'alliage est presque nulle.
Ainsi, lors du refroidissement, l'élément mis en solution dans la matrice d'aluminium peut
sursaturer la matrice lors du refroidissement.
2.7.1 Mise en solution
La mise en solution consiste à chauffer l'aluminium dans un intervalle de température qui
permettra la dissolution des éléments d'alliage (Cu, Mg, Si, Zn) qui participent au














Intervale de température poi» le
traitement de met an solution
Intervale de température potr
le recuit











4 6 8 10
Teneur en Cu (% poids)
12
Figure 2.17 Diagramme d'équilibre Al-Cu avec différents intervalles de température
utilisés pour les traitements thermiques.49
(figure 2.17) qui permet une mise en solution efficace des éléments d'addition sans
formation de défauts. D'abord, une température de mise en solution trop basse peut amener
un manque de dissolution de l'élément d'addition dans l'alliage. Ensuite, une température
trop élevée, i.e., au-dessus de la température de l'eutectique entraîne une surchauffe de
l'alliage. On dit aussi que l'alliage est brûlé. Cette surchauffe est une fusion locale des
grains et amène à une diminution des propriétés mécaniques. Pour être vérifiées, les pièces
doivent être soumises à des essais destructifs. L'humidité présente dans le four peut aussi
causer des problèmes. Elle réagit avec l'aluminium pour former de l'hydrogène atomique
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qui diffuse dans le métal et se recombine pour former des lacunes ou des pores. Ces deux
dernières ne sont pas bonnes pour les propriétés mécaniques.
Le temps de mise en solution dépend de la dimension de la pièce, de l'alliage, du
procédé de fabrication, du type de la pièce ce qui influence la microstructure de la pièce.
Ces facteurs établissent la quantité d'élément d'addition qui est en solution mais également
la taille et la distribution des précipités. Le temps de mise en solution doit être assez long
pour permettre la dissolution complète des précipités dans la matrice d'aluminium. Les
pièces moulées au sable sont généralement mises en solution pour des périodes de 12
heures alors que les pièces moulées au moule permanent, avec leur structure plus fine,
peuvent demander seulement 8 heures.
La mise en solution permet aussi de modifier la microstructure des particules de
silicium dans les alliages Al-Si. Selon quelques études,50'51'52 la mise en solution permet
un changement de forme des particules comme par exemple la sphéroïdisation de la phase
de silicium eutectique.
2.7.2 Trempe
La trempe est un refroidissement rapide, usuellement du four à la température de la
pièce, qui permet de bloquer la diffusion des éléments d'additions et de préserver ainsi la
solution solide obtenue à haute température. On se retrouve donc avec une structure qui est
hors d'équilibre. La trempe est aussi utile pour maintenir un certain nombre de lacunes
libres qui participent à la formation de zones de précipités. Les atomes en solution solide
qui migrent sur les joints de grains, les dispersoïdes ou autres particules ainsi que les
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lacunes qui migrent vers les régions de désordre sont pour ainsi dire perdus et ne peuvent
participer au durcissement de l'alliage.
La trempe peut être réalisée dans différents milieux de trempe. La figure 2.18 nous
donne un aperçu des vitesses obtenues dans différents milieux de trempe. Usuellement,
plus rapide sera la trempe meilleures seront les propriétés mécaniques. Par contre, la
vitesse de refroidissement ne peut être abaissée indéfiniment car elle introduit des
distorsions et des contraintes résiduelles dans la pièce. Pour des sections épaisses qui
demandent un refroidissement rapide, la pièce est usuellement trempée dans l'eau. Dans la
plupart des cas, la température de l'eau est comprise entre 25 et 100°C. La vitesse de
refroidissement peut être réduite pour les pièces à sections minces (qui sont plus sensibles à
la distorsion) en les trempant dans l'huile ou dans des solutions à base de polymères.
Il est également important de garder un temps de transfert court entre le four et le
bain de trempe pour limiter la précipitation des éléments d'addition. Généralement53, il
s'écoule entre les sept et quinze secondes suivant la sortie du four. La figure 2.19 nous
montre l'effet du temps de transfert sur les propriétés mécaniques. L'augmentation de ce
dernier amène une diminution de la résistance à l'impact, de l'allongement, de la limite
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Figure 2.18 Courbe de refroidissement de différents milieux de trempe.54
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Figure 2.19 Effet du délai de trempe sur les propriétés mécaniques d'un alliage A356
mis en solution 5 heures à 520°C et vieilli 4,5 heures à 155 °C55.
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2.7.3 Vieillissement
Le vieillissement permet à l'alliage d'augmenter ses propriétés mécaniques. Il
existe deux types de vieillissement : naturel et artificiel. Le premier, le vieillissement
naturel, consiste à un retour partiel à l'équilibre de l'alliage en laissant précipiter, à la
température de la pièce, les éléments d'alliage mis en solution. On obtient alors une pièce
qui aura les propriétés mécaniques désirées au bout de quelques jours. Pour le deuxième, le
vieillissement artificiel, la précipitation se fait dans un four à temps et température
contrôlés en bas de la ligne de solvus (figure 2.17).
On cherche, à l'étape du vieillissement, à faire des précipités qui permettront
d'avoir le maximum de propriétés mécaniques. Comme le montre la figure 2.20, c'est avec
la présence de zones G.P. ou de précipités cohérents que sera atteint le maximum de
propriétés mécaniques. Lors du vieillissement, les zones G.P apparaissent les premières,
suivies des précipités cohérents. Les précipités incohérents sont les derniers à apparaître et
correspondent à une diminution de la dureté de l'alliage. Les précipités incohérents
peuvent aussi être appelés précipités d'équilibre. La figure 2.21 permet de différencier les























Figure 2.20 Courbe de vieillissement d'un alliage d'aluminium.56
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57Figure 2.21 a) Précipité cohérent b) Précipité incohérent.
Les zones G.P et les précipités cohérents sont efficaces à bloquer les dislocations
dans leur déplacement vu les champs de contraintes et de déformations importants qui les
entourent. Les dislocations, pour passer les précipités cohérents, n'ont pas le choix et
doivent les cisailler, d'où l'augmentation de la contrainte pour déformer la pièce (figure
2.22). Si on continue le vieillissement, on se retrouve avec des précipités d'équilibre
incohérents avec la matrice. Avec le manque de cohérence qui apparaît et la distance plus
importante entre les précipités, le mode de déplacement des dislocations à travers les
précipités change. Elles contournent les précipités par un mécanisme d'Orowan (figure
2.23). La dislocation, lorsque qu'elle se déplace (de gauche vers la droite dans le cas de la
figure 2.23) et croise les précipités, se courbe et laisse une boucle de dislocations autour de
chaque précipité. La force nécessaire pour déformer l'aluminium descend à mesure que les
précipités grossissent et que la distance entre les précipités grandit.
Tout dépendant du type d'alliage, la nature du précipité qui participe au durcissement
est différente. Dans le cas d'un alliage avec du cuivre, le précipité formé est CuAl2 et il
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Figure 2.22 Cisaillement d'un précipité cohérent par une dislocation.57
Figure 2.23 Mécanisme d'Orowan.57
précipite dans la séquence suivante:
Élément en solution solide-* GP^ 0 " ^ 0 ' ^ 0
Pour le cas d'un alliage contenant du magnésium et du silicium, le précipité formé est
Mg2Si et il précipite dans la séquence suivante
Élément en solution solide-^ GP^ 0"-> j8'-> 13
Les précipités 6", 8\ /3" et /3' représentent les précipités intermédiaires qui sont
cohérents avec la matrice. Les précipités 6 et /3 sont les précipités d'équilibre et n'ont pas
de cohérence avec la matrice. La figure 2.24 permet de voir, avec un microscope
électronique à transmission, les précipités 0" d'un alliage contenant 4,5% cuivre issus de la
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trempe et du vieillissement ainsi que les précipités d'équilibre d.57 Il est important, lors du
vieillissement, de bien choisir la température et le temps de vieillissement. Les deux auront
une influence sur les propriétés mécaniques obtenues. Un trop long temps ou une
température trop haute peuvent être à l'origine d'un survieillissement qui diminue les





Figure 2.24 Observation par microscope électronique à transmission de :a) Précipités d"
(alliage Al-4,5% de Cu trempé et vieilli) b) Précipités 8 (précipités
d'équilibre).57
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Température de vieillissement (°C) _
25C 300 350 400 450 500
Température de vieillissement (°F)
3 6 9 '2
Temps de vieillissement (h)
(b)
Figure 2.25 Propriétés mécaniques a) en fonction de la température b) en fonction du
temps de vieillissement (154°C) de l'alliage A356.54
2.8 ESSAI DE DURETÉ
Les essais de dureté consistent à mesurer la résistance à la pénétration d'un
indenteur dans un matériau. L'indenteur doit être plus dur que le matériau dont la dureté
est à mesurer. La mesure de la dureté se fait dans un temps fixe. Une empreinte plus petite
signifie que le matériau est plus dur. Différentes échelles peuvent être utilisées pour
mesurer la dureté. Elles sont Brinell, Rockwell et Vickers. La dureté Brinell, celle qui
nous intéresse, est effectuée avec une bille d'acier dur mesurant 1,59 mm de diamètre. On
exerce une pression avec cette bille pour ensuite mesurer le diamètre créé sur la pièce. La
force utilisée peut être de 500 ou 3000 kgf. La formule utilisée pour mesurer la dureté




D= diamètre de la bille (mm)
d= diamètre de l'empreinte (mm)
2.9 ESSAI D'IMPACT
L'essai d'impact est utilisé pour mesurer la ténacité des matériaux face à un choc.
L'essai se réalise avec un mouton pendule dans le cas de l'essai Charpy (figure 2.26). Cet
appareil est en fait un marteau qui tourne autour d'un axe. Ce marteau est donc levé d'une
certaine hauteur ho pour emmagasiner de l'énergie potentielle. Il est par la suite lâché et
l'énergie potentielle accumulée se transforme en énergie cinétique. Le marteau frappe
l'éprouvette, placée dans un support, dans le bas de sa course et remonte d'une hauteur h
qui est moins élevée que celle initiale du marteau. Le différentiel de hauteur nous permet
de mesurer l'énergie nécessaire à la rupture (exprimé en joules) qui est égal à :
W=mg(ho-h)
Où m= masse du pendule (kg)
g= gravité (m/s2)
ho= hauteur initiale du pendule (m)
h= hauteur finale du pendule après impact (m)
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Figure 2.26 Essai Charpy.57
L'énergie totale utilisé pour rompre l'échantillon est la somme de l'énergie requise
pour initier une fissure et celle nécessaire pour la propager dans le matériau. Les
éprouvettes sont standardisées pour cet essai et peuvent avoir ou non une entaille.
2.9.1 Effet de la composition chimique
Komatsu et al. ont montré que la résistance à l'impact diminue avec une
augmentation de la concentration en silicium dans les alliages Al-Si. Tsukuda et al.59 ont
étudié la résistance à l'impact sur des alliages Al-Si-0,15% Sb pour des teneurs en silicium
variant de 1 à 13 %. Ils ont trouvé que pour des alliages contenant entre 6 et 8 % de Si et
plus, la quantité d'énergie nécessaire pour rompre l'éprouvette diminuait rapidement. Ils
ont également mesuré l'effet du Mg et du Fe sur la résistance à l'impact des alliages Al-7%
Si-Mg. L'augmentation du Mg jusqu'à 0,4% diminue rapidement la résistance à l'impact
des alliages tels que coulés et avec traitement T6. La résistance à l'impact a également
diminué exponentiellement par l'augmentation du Fe. Vorren et al.60 a d'ailleurs confirmé
que le facteur Kic (calculé à partir de l'énergie absorbée à la rupture d'essais Charpy)
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diminuait avec une augmentation de la quantité de fer. D'autres essais réalisés par Murali
et al6x sur l'alliage Al-7Si-0,3Mg confirment que le magnésium et le fer abaissent l'énergie









0.8 0.2 0.4 0.6
fer, % massique
b)
Figure 2.27 Énergie absorbée par la rupture d'un alliage Al-7Si-0,3Mg en fonction de
la quantité de fer pour l'alliage contenant (a) 0,38% Mg (b) 0,65% Mg.61
Paray et al.62 ont étudié la différence d'énergie absorbée par la rupture des alliages
319, 332, 356 et 413 (figure 2.28). La microstructure explique ces différences. Dans les
alliages où la rupture est contrôlée par le silicium (356 et 413), c'est le 356 qui a le plus de
résistance à l'impact car il possède moins de silicium. Les alliages 319 et 322 ont des
résistances à l'impact inférieures à celle du 356 et 413. La présence du cuivre explique
cette baisse. La rupture ne serait plus contrôlée par le silicium mais par la présence de la
phase C11AI2.
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2.9.2 Influence de la modification
La modification consiste à ajouter un élément tel le strontium ou le sodium qui
permet de modifier la forme des particules de silicium qui passe d'aciculaire à fibreuse.
Closset63 a trouvé que la modification améliorait la résistance à l'impact d'éprouvettes non
entaillées pour des alliages A356.0 et 413.0 tels que coulés et vieillis. Pour l'alliage tel que
coulé A356.0, la résistance à l'impact est passée d'une valeur de 9,5 J/cm2 (0% Sr) à une
valeur de 18,7 J/cm2 (0,016% Sr), soit une amélioration de 96% pour la
modification. L'augmentation a été de 40%, soit de 23,7 J/cm2 (0% Sr) à 33,7 J/cm2 (0,02%
Sr) pour un alliage mis en solution 13 heures à 538°C et vieilli 8 heures à 154°C.
Paray et al.62 ont démontré que pour un alliage 413 modifié (figure 2.28), la
modification permet d'augmenter la résistance à l'impact de 4 J à 32,54 J. Par contre, pour
les alliages comme le 319 et 322, la modification au strontium ne permet pas
d'augmentation de la résistance à l'impact, la rupture étant contrôlée par les particules de la
phase CuAb.
Shivkumar et al.64 ont montré que pour des alliages 319 tels que coulés, la
modification permet d'améliorer la résistance à l'impact. Pour l'alliage coulé dans un
moule en sable, la résistance à l'impact passe de 0,6 J à 1,4 J pour un alliage modifié alors
que pour l'alliage coulé dans un moule métallique, la modification permet d'augmenter la
résistance à l'impact de 0,7 J à 2 J. Dans d'autres travaux, Skivkumar et al.65 ont montré
que pour un alliage 356, la modification permet, pour un alliage coulé dans un moule en
sable, d'augmenter sa résistance à l'impact de 1,1 J à 2,3 J et, pour un alliage coulé dans un
moule métalliques, d'augmenter sa résistance à l'impact de 2 J à 10,8 J.
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Hafîz et Kobayashi66 ont également prouvé par leurs travaux que la modification au
strontium améliore, dans le cas d'un alliage Al-12,6% Si coulé dans un moule en acier et en
graphite, la résistance à l'impact (figure 2.29). Pour le cas des éprouvettes provenant du
moule en acier, la résistance à l'impact est passée d'une valeur de 3,9 J pour un échantillon
non-modifié à une valeur de 21 J pour un échantillon modifié avec 0,024% Sr. Ceci
représente une amélioration de 441%. Les éprouvettes provenant du moule en graphite ont,
quant à elles, une résistance à l'impact de 18,5 J avec une teneur de 0,028% Sr, ce qui
donne une amélioration de 629%.
total D initiation de la fissure ^propagation de la fissiird
413 413+ Sr 356 319
Alliage
332
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Figure 2.29 Énergie absorbée par la rupture d'un alliage eutectique Al-12,6% Si en
fonction du pourcentage massique de strontium et de la vitesse de
refroidissement, (a) pour moule en acier, (b)pour moule en graphite66
2.9.3 Effet du traitement thermique
CO
Komatsu et al. ont trouvé que la résistance à l'impact demeurait constante pour les
alliages Al-Si dont la teneur varie entre 5-12% et qui ont été vieillis. Drouzy et al.67 a
démontré que la vitesse de refroidissement après la mise en solution (trempé à l'eau ou
refroidi à l'air dans le four) a une influence sur la résistance à l'impact. Dans les cas des
éprouvettes non-modifiées et modifiées, les résultats plus élevés ont été obtenus pour celles
mises en solution et refroidies au four.
Tsukuda et a/.68 ont examiné le traitement T6 réalisé sur un alliage Al-6,85% Si-
0,30%Mg-0,20%Fe-0,12%Ti-0,006%Na. L'énergie absorbée par un test Charpy a été
diminuée par les trempes à l'eau chaude ou par un délai avant la trempe. De ces résultats,
le durcissement structural optimal a été obtenue avec une mise en solution de 9 heures à
540°C suivie d'une trempe dans l'eau froide (15°C) aussitôt que possible. Le temps et la
température de vieillissement influencent également la résistance à l'impact. Pour leurs
essais, ils ont conseillé un vieillissement de 140°C pendant 4 heures. Paray et al.62 ont fait
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des essais pour trouver l'influence de la mise en solution et du vieillissement sur la
résistance à l'impact d'un alliage 356. Ils ont trouvé que la mise en solution améliore la
résistance à l'impact des alliages modifiés et non-modifiés. Par contre, la durée du
vieillissement n'a pas d'influence sur la résistance à l'impact
Shivkumar et al.65 ont trouvé que la mise en solution permet une amélioration de la
résistance à l'impact avec une augmentation du temps de mise en solution de l'alliage A356
(figure 2.30). Il est à noter que cette augmentation est lente dans le cas des alliages coulés































Figure 2.30 Variation de l'énergie absorbée par la rupture de d'alliages A356 en
fonction du temps de mise en solution. Moule en sable :A) non modifié B)
modifié. Moule métallique: C) non modifié D) modifié.65
2.9.4 Effet de l'espace in ter dendri tique («DAS»)
Les travaux de Li et al.69 ont permis de mettre en relation l'espace interdendritique à
la résistance à l'impact d'alliages 319 ayant subi des traitements T5 et T6 (figure 2.31 et
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figure 2.32). Le code AW est l'alliage de base 319 (Al-7%Si-3,5% Cu). Les autres
alliages (BW à FW) sont des alliages de base auxquels on a ajouté des éléments. Ainsi,
l'alliage BW est l'alliage de base avec 0,4% Fe et du strontium. L'alliage CW est l'alliage
de base avec du strontium. L'alliage DW est l'alliage de base avec 1,2% Fe et du
strontium. L'alliage EW est l'alliage de base avec 1,2% Fe. L'alliage FW est l'alliage
avec 1,2% de Fe, du strontium et du phosphore. Les figures 2.31 et 2.32 nous permettent
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3.1 PRÉPARATION DES ALLIAGES













































Le métal est d'abord fondu dans un creuset en silicium de 6 kg dans un four à
résistance. Les alliages sont par la suite préparés en variant les différents paramètres
métallurgiques. Le tableau 3.2 contient le code de chaque condition réalisée. Les trois
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alliages sont identifié respectivement par la lettre A (319), B (356) et C (413). Pour les
autres codes, le suffixe D représente le dégazage effectué sur l'alliage, T représente
l'addition de TiB2 (i.e. Ti), T avec E représente l'addition d'un niveau plus élevé de TiB2, S
représente l'ajout de strontium et H et H4 représentent les deux niveaux d'hydrogène où
H4 est la concentration la plus élevée. Le préfixe D, présent dans tous les codes, est utilisé
seulement pour bien distinguer mes échantillons de ceux des autres étudiants (c'est la
procédure usuelle dans le laboratoire).




Avec TiB2 (0,0075% Ti)
Avec Sr (0,02%)
Avec TiB2 (0,0075% Ti)
et Sr (0,02%)
Avec TiB2 (0,25% Ti)




































Le strontium ajouté provient d'un alliage mère Al-10% Sr. Le diborure de titane
ajouté provient d'un alliage mère Al-5%Ti-l%B. Le dégazage du métal liquide, lorsque
nécessaire, est fait avec un agitateur rotatif en graphite qui tourne à une vitesse de 150
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tours/minute et qui laisse passer de l'argon pur sec à un débit de 0,492 mètre cube par heure
pendant 10 minutes. L'hydrogène a été ajouté de façon à obtenir différents niveaux de
porosité dans les pièces. C'est donc cette dernière que nous avons considérée comme un
paramètre métallurgique et dont nous avons mesuré l'effet sur les propriétés de la pièce.
C'est pour cette raison que la concentration de l'hydrogène n'a pas été mesurée.
Il y a différentes façons d'introduire l'hydrogène dans l'alliage. Par exemple, dans
l'étude réalisée par Anson et Gruzleski70, une lance de graphite perforée a permis d'injecter
dans le métal liquide un mélange de gaz contenant 8% d'hydrogène et 92% d'argon
pendant un temps déterminé. Dimayuga et ai.71 ont eux utilisé de l'azote et de la vapeur
d'eau qui recouvrait la surface du métal en fusion pendant un certain temps. Dans notre
cas, nous avons choisi une méthode simple et efficace qui est d'insérer des morceaux de
patate dans l'alliage. Cette dernière est une source d'hydrocarbure qui, une fois submergée
dans l'alliage, par sa combustion, permet l'introduction d'hydrogène. Nous avons donc
utilisé deux niveaux de patate (bas et haut) pour varier la concentration d'hydrogène et
conséquemment le pourcentage surfacique de la porosité dans les pièces correspondantes.
Chaque alliage a été porté à environ 730-750°C pour être ensuite coulé dans des
moules (figure 3.1) qui sont préchauffés à une température de 450°C pour enlever la
présence d'humidité. Deux pièces ont été coulées par condition (figure 3.2(a)). Une fois le
moule refroidi, on a enlevé la masselotte (figure 3.2(a)) et l'on a coupé chaque pièce en
trois blocs d'environ 75 mm x 35 mm x 30 mm (figure 3.2(b)). Des six blocs obtenus, un a
été gardé tel que coulé alors que les cinq autres ont subi une mise en solution, trempe et
vieillissement. On a effectué par la suite les tests de dureté sur les blocs.
62
Figure 3.1 Pièces servant à la fabrication des blocs.
r\ i-^BB Coupe\
1 j 2 | 3
a
b
Figure 3.2 (a) Pièce coulée pour les essais, et (b) les trois blocs coupés de la pièce pour
les essais de dureté.
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L'analyse chimique a été faite par spectroscopie avec la moyenne de trois étincelles.
Le tableau 3.3 donne les résultats obtenus pour chaque condition.
3.2 TRAITEMENTS THERMIQUES
Les traitements thermiques ont été réalisés en trois étapes : mise en solution, trempe
et vieillissement artificiel. Ils ont été effectués sur les blocs coupés à partir des pièces
coulées. Pour chaque condition, cinq des six blocs ont eu un traitement thermique. L'autre
restant a été gardé tel que coulé.
3.2.1 Mise en solution
La mise en solution a été effectuée dans un four Blue M (figure 3.3). La mise en
solution a varié selon le type d'alliage. Pour le 319 et le 413, la température de mise en
solution était de 495 °C avec un maintien de S heures à cette température. Pour le 356, la
mise en solution était de 540°C avec un maintien en température de 8 heures. La montée
en température de mise en solution pour les trois alliages a été de 2 heures.
Figure 33 Four à convection Bleu M.
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La trempe a été effectuée après la mise en solution. Les échantillons ont été
trempés dans un bac d'eau où la température de l'eau avoisinait les 60°C. Lors de la
trempe, les blocs ont été remués dans le bain avec une pince pour qu'ils puissent atteindre
le plus rapidement possible la température de l'eau.
Les échantillons des alliages 319 et 413 ont été par la suite placés au congélateur
avant de subir le vieillissement. L'alliage 356 a été, pour sa part, laissé pendant 24 heures à
la température de la pièce après la mise en solution pour être ensuite placé dans le
congélateur.
3.2.3 Vieillissement
Le vieillissement a été fait dans le même four que la mise en solution. Cinq
températures ont été utilisées pour chaque condition soient 155°C, 180°C, 200 °C, 220°C
et 240°C. Le temps de vieillissement a été de 5 heures avec une montée en température de
30 minutes.
3.3 DURETÉ
La mesure de la dureté a été faite sur les blocs ayant subi ou non un traitement
thermique, à l'aide de l'appareil de dureté Brinell de marque Service Physical Testers,
modèle DW14-10 (figure 3.4). Huit indentations ont été faites par bloc en utilisant bille de
10mm de diamètre et une force de 500 kgf. Par la suite, on a mesuré le diamètre des
empreintes, avec une petite lunette graduée en mm, en prenant deux diagonales
perpendiculaires. La moyenne de la dimension de l'empreinte a été calculée et, avec la
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formule donnée à la section 2.8, on l'a convertie en dureté Brinell. Comme il y a six états
de traitements thermiques (incluant l'état tel que coulé), neuf conditions et trois alliages,
nous avons mesuré 162 blocs de dureté.
Figure 3.4 Machine à dureté Brinell.
3.4 MÉTALLOGRAPHIE
Les échantillons pour la métallographie ont été pris entre le premier et le deuxième
blocs des pièces coulées (figure 3.5). Il y en a deux par condition et leur taille est d'environ
30 mm x 25 mm x 5 mm. L'échantillon A a été pris à fin du bloc 1 et l'échantillon B au
début du bloc 2. Cette prise d'échantillon permet d'avoir une microstructure similaire entre
l'échantillon A et B car ils se font face. Par la suite, l'échantillon A a été gardé tel que
coulé alors que l'échantillon B a été mis en solution (spécifique à l'alliage employé). Ces
échantillons ont été ensuite enrobés et polis en utilisant des papiers abrasifs et des tapis
imbibés de solutions abrasives.
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Figure 3.5 Emplacement de la prise des échantillons pour l'analyse de la microstructure
3.4.1 Observation de la microstructure
L'observation de la microstmcîure s'est effectuée avec un microscope optique
Olympus BH2UMA et avec un microscope à microsondes électroniques JEOL JXA-8900L
WD/ED opéré sous une tension de 20 KV et un courant de 30 nanoampère. Ce dernier a
permis, avec les électrons rétrodiffusés (« backscatter »), d'obtenir des images de la
microstructure. Il a également permis, avec les rayons-X à dispersion (« EDX ») et la
spectroscopie à dispersion de longueur d'onde (« WDS »), de déterminer la composition
chimique de différentes phases.
Figure 3.6 Microscope à microsondes électroniques
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3.4.2 Analyse de la microstructure
L'analyse de la microstructure des échantillons a été réalisée avec un microscope
optique Olympus BH2UMA relié à un analyseur d'images LECO 2001 (figure 3.7).
Le premier type d'analyse effectuée a été celui des caractéristiques des particules de
silicium et des pores. Cette analyse s'est faite en balayant d'une façon systématique la
surface totale de l'échantillon (figure 3.8). Le nombre de champs à balayer a été déterminé
par le grossissement utilisé sur le microscope optique.






Figure 3.8 Distribution schématique des champs pour l'analyse des caractéristiques de
la microstructure
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Pour l'analyse de la distribution des particules de silicium, le grossissement utilisé a
été de 500X et le nombre de champs balayés a été de 40. Pour quelques échantillons, le
décompte des particules de silicium d'un champ excédait la capacité du logiciel. On a donc
diminué la taille de la fenêtre de calcul. On a ainsi dû prendre des champs supplémentaires
pour couvrir la même aire balayée que les autres échantillons. Les caractéristiques
mesurées des particules de silicium avant et après la mise en solution ont été les suivantes :
la surface moyenne des particules en fim2, la longueur moyenne en lira., le pourcentage de
rondeur, le facteur de forme et la densité en particules par mm (cette dernière est obtenue
par calcul).
Pour l'analyse de la distribution des pores, le grossissement utilisé a été de 50X et le
nombre de champs balayés a été de 16 ce qui a permis d'avoir approximativement la même
surface mesurée que dans le cas des particules de silicium. L'analyse de la porosité a été
faite seulement sur les échantillons avant la mise en solution. Cette dernière n'a pas d'effet
sur la morphologie des pores. Les caractéristiques mesurées des pores ont été les suivantes:
le pourcentage surfacique, la surface moyenne des particules en (im2, la longueur moyenne
en /xm, le facteur de forme et la densité en particules par mm2 (obtenue par calcul).
L'analyse quantitative du silicium et des pores effectuée avec l'analyseur d'images a
permis d'évaluer la moyenne et l'écart type de chaque caractéristique.
La figure 3.9 nous montre la distribution des particules de silicium dans l'échantillon
DA sans mise en solution. On peut voir dans cette image que les particules de silicium ont
différentes tailles. La figure 3.10 montre la distribution correspondante de l'aire des
particules de silicium ainsi que sa moyenne et son écart type. Le graphique reflète bien ce
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que l'on observe de la figure 3.9. La majorité des particules (1749 sur 2122 (82,4%)) ont
une valeur de l'aire entre 0 et 16 /itm2 ce qui correspond bien à l'aire moyenne calculée qui
est de 18,19/im2. Il est donc raisonnable de dire que cette dernière est représentative de
l'aire moyenne des particules de silicium observée sur l'échantillon DA.
Comme s'est montrée dans la figure 3.10, Taire des autres particules (373 sur 2122
(7.6%)) est répartie entre 16 et 400 /ira2. Cette dispersion a comme effet de produire un
écart type élevée (48,99 fim2). Ce dernier nous indique seulement que la distribution de
Taire est large. Cette tendance de l'écart type s'applique aussi à la mesure de la longueur
des particules mais est moins élevée pour la rondeur et le facteur de forme qui sont plus
reliés à la morphologie qu'à la taille des particules.
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Figure 3.10 Aire des particules de silicium en fonction de l'occurence (échantillon DA).
On pourrait obtenir un écart type plus petit mais il faudrait choisir nos champs de
façon à ne pas compter des particules à fortes tailles. La figure 4.29, du chapitre suivant, en
est un bon exemple. Les particules de silicium sont toutes de la même grosseur. Dans
notre cas, les champs que Ton mesure sont pris systématiquement au hasard sur
l'échantillon. On se retrouve donc souvent avec des distributions larges comme l'on peut
voir dans la figure 4.28 ce qui va augmenter l'écart type.
On observe la même tendance pour la moyenne et l'écart type des mesures d'aire, de
longueur et de rondeur de la porosité. Cette dernière est influencée par les conditions
locales de solidification.
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Le deuxième type d'analyse des échantillons a été la mesure de l'espace
interdendritique des échantillons modifiés. L'analyseur d'image permet, à partir d'une
microstructure captée à l'écran cathodique, de mesurer la largeur de quelques dendntes. On
divise ensuite cette dernière par le nombre de dendrites impliquées pour obtenir l'espace
interdendritique. Soixante lectures par échantillon ont été effectuées pour obtenir une
valeur représentative de l'espace interdendritique.
3.4.3 Analyse de la macrostructure
L'analyse de la macrostructure consiste à mesurer la taille des grains sur les
échantillons enrobés. Cette méthode a été développée par Tronche et al.72
La première étape consiste à attaquer chimiquement les échantillons avec une
solution contenant 66% d'acide nitrique, 33% d'acide chlorhydrique et 1% d'acide
fluorhydrique. L'attaque nécessite l'immersion de la face à observer pendant environ 3
secondes dans la solution d'attaque et est suivie ensuite d'un rinçage à l'eau qui permet
arrêter la réaction chimique. Cette opération permet de révéler les grains à la surface de
l'échantillon. La deuxième étape consiste à prendre une photo de l'échantillon avec une
caméra numérique et un montage qui éclaire l'échantillon avec quatre couleurs différentes
(rouge, vert, bleu et jaune) (figure 3.11 (a)). Les quatre couleurs permettent, avec la
différente orientation des grains, de révéler la taille des grains en le colorant (figure
3.1 l(b)). La troisième étape consiste à mesurer la taille des grains, à partir de la photo
numérisée, avec le logiciel SigmaScan Pro 4.O. Le nombre de grains mesurés par
échantillon est de 60 excepté pour ceux dont la taille des grains est trop grosse pour avoir
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60 grains sur l'échantillon. Les analyses sont effectuées sur les alliages dégazés et ceux
contenant du diborure de titane (0,0075% ou 0,25% massique) avec ou sans strontium et ce,
avant et après la mise en solution.
Pour l'alliage 319, on a dû utiliser l'analyseur d'image afin de mesurer la taille des
grains, plus petite.
Figure 3.11 (a) Montage pour la prise de photo de la macrostructure (b) Échantillon
DBDT avant mise en solution.
3.5 ESSAIS D'IMPACT
Les essais d'impact ont été réalisés à l'Université McGill à Montréal avec un mouton
pendule SATEC SI-1 (figure 3.12). Le mouton pendule permet de mesurer la quantité
d'énergie (en pied-livre) nécessaire pour rompre les éprouvettes d'impact. Les éprouvettes
d'impact ont été usinées à partir des 162 blocs qui ont auparavant subi un test de dureté.
Quatre éprouvettes de 50 mm x 10 mm x 10 mm ont été produites par bloc. Ces dernières
sont non entaillées vu les faibles quantités d'énergie à mesurer pour certaines conditions.
Une fois les essais réalisés, les énergies ont été transformées en joule pour tracer les
courbes. La règle de conversion employée a été : U = 0,74 pied* livre.
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Figure 3.12 Mouton pendule SATEC SI-1 utilisé pour les essais d'impact.
CHAPITRE 4
ÉTUDE DE LA MACROSTRUCTURE ET DE LA MICROSTUCTURE
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CHAPITRE 4
ÉTUDE DE LA MACROSTUCTURE ET DE LA MICROSTRUCTURE
4.1 INTRODUCTION
Lors de l'élaboration des alliages d'aluminium, on ajoute divers éléments qui
serviront à modifier les propriétés de l'aluminium. Des éléments comme le strontium ou le
diborure de titane modifient la microstructure. Le strontium sert à modifier le silicium qui
passe d'une forme aciculaire à fibreuse. Le diborure de titane, quant à lui, permet d'affiner
les grains. Ces changements de structures sont soit visibles à l'oeil nu, dans le cas de
l'affinage de grain, ou à l'aide d'un microscope optique pour la modification au strontium.
Cette section traite de l'examen de la microstructure et de la macrostructure des
trois alliages concernés par cette étude soit le 319, le 356 et le 413. Une partie de l'examen
de la microstructure porte principalement sur la mesure, avec un analyseur d'images, des
caractéristiques des particules de silicium et des pores.
Des figures sont également présentées pour visualiser les différents aspects des
particules de silicium et des pores. L'espace interdendritique des échantillons modifiés au
strontium a été également mesuré. L'examen de la macrostructure porte sur la mesure de la
taille des grains.
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4.2 RESULTATS ET DISCUSSION
4.2.1 Taille des grains et affîneur de grain
La taille des grains est influencée par la quantité de TiB2 présent dans l'alliage.
Dans notre cas, pour ajouter le T1B2,nous avons utilisé l'alliage mère Al-5%Ti-l%B. Selon
les travaux de Wu et al47 et Sigworth et Guzowski,48 l'ajout de Al-5%Ti-l%B permet
d'affiner la taille des grains jusqu'à atteindre un plateau où l'addition d'alliage mère ne fait
presque plus varier la taille des grains. Dans notre cas, nous avons choisi trois conditions
d'essais pour chaque alliage afin de voir l'influence de la concentration de TiB2 sur la taille
des grains. Les concentrations choisies sont sans ajout de titane, avec ajout de 0,0075% de
Ti et avec ajout de 0,25% de Ti. Le tableau 4.1 donne les résultats obtenus.
































Avec une concentration de 0,0075% de titane, il y a eu une légère diminution de la
taille des grains pour tous les alliages passant de 0,678 mm à 0,544 mm pour l'alliage 319,
de 0,811 mm à 0,692 mm pour l'alliage 356 et de 2,466 mm à 2,156 mm pour l'alliage 413.
L'augmentation du titane jusqu'à une concentration de 0,25% a permis de diminuer encore
plus la taille des grains à des dimensions de 0,214 mm pour l'alliage 319, 0,289 mm pour
l'alliage 356 et 0,275 mm pour l'alliage 413. Les figures 4.1 à 4.3 présentent la taille des
grains des alliages 319, 356 et 413 selon la quantité de titane contenue dans l'alliage. Il est
à noter que pour l'alliage 319 (figure 4.1), les photos ont a été prises au microscope optique
vu la taille plus petite des grains.
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Figure 4.1 Microstructure des grains de l'alliage 319 selon la quantité de titane: (a)
0,0075% de Ti (DADT) (b) 0,25% de Ti (DADTE).
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Figure 4.2 Microstructure des grains de l'alliage 356 selon la quantité de titane: (a)
0,0075% de Ti (DBDT) (b) 0,25% de Ti (DBDTE).
Figure 4.3 Microstructure des grains de l'alliage 413 selon la quantité de titane: (a)
0>0075% de Ti (DCDT) (b) 0,25% de Ti (DCDTE).
Une image par électrons rétrodiffusés a été prise de l'échantillon DADTE (figure
4.4). Nous avons pu identifier, sur ce cliché, un groupement de particules de TiB2 par
so
spectromètre. Leur taille est inférieure au micron. Nous avons également trouvé que le
titane présent en surplus dans l'alliage peut se retrouver dans des intermétalliques comme le
(AlSi^Ti. La composition chimique des particules de TiB2 et de (AlSi^Ti a été
déterminée, comme mentionnée à la section 3.4.1, par la spectroscopie à dispersion de
longueur d'onde (« WDS ») et les rayons X à dispersion (« EDX »). Par exemple, la figure
4.5 est l'image à rayons X du titane de la même zone que la figure 4.4. Cette dernière
permet de voir la distribution du titane en blanc.
Figure 4.4 Image par électrons rétrodiffusés de l'échantillon DBDTE montrant des
particules de T1B2 et une particule de (AlSi^Ti.
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Figure 4.5 Image par rayons-X du titane de la même zone que la figure 4.4
(échantillon DBDTE).
4.2.2 Espace interdendritique
L'espace interdendritique représente l'espace qui existe entre les dendrites. Cet
espace est une conséquence de la solidification. Plus on refroidit un métal rapidement, plus
nous allons obtenir de petites dendrites et plus nous aurons un espace interdendritique petit.
Ce dernier a été mesuré sur les échantillons qui contiennent du strontium. Le tableau 4.2
donne les résultats des mesures effectuées.
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Les résultats contenus dans le tableau 4.2 nous montrent que les échantillons ont le
même ordre de grandeur en ce qui concerne l'espace interdendritique. Ce résultat
s'explique par le fait que tous les échantillons ont été pris à la même place sur la pièce
coulée leur donnant ainsi une vitesse de refroidissement similaire.
4.2.3 Caractéristiques des particules de silicium eutectique
Le silicium est un élément que l'on ajoute à l'aluminium pour augmenter sa fluidité,
sa résistance à la déchirure à chaud et l'alimentation des pièces de fonderie. La
concentration moyenne de silicium pour les alliages utilisés est de 6 % pour le 319, 7%
pour le 356 et de 12 % pour le 413. Lors de la solidification, le silicium se précipite sous
différentes formes et tailles dépendant de la composition chimique du silicium dans
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l'alliage, de la vitesse de refroidissement (constante dans notre cas) ou de la présence d'un
modificateur comme le strontium.
Les particules de silicium ont été analysées à l'analyseur d'images pour en déterminer
les caractéristiques telles que la surface moyenne des particules, leur longueur moyenne,
leur pourcentage de rondeur et leur facteur de forme. Le pourcentage de rondeur se définit
comme étant l'aire de la particule, divisée par son périmètre au carré et multiplié par cent.
Dans le cas d'un cercle, le résultat du calcul donne 100%. Pour le facteur de forme, il
s'agit du ratio entre la plus grande dimension de la particule par celle de la plus petite.
Nous avons également déterminé la densité des particules de silicium en effectuant le
rapport du nombre de particules totales comptées sur la surface totale couverte lors de
l'analyse de l'échantillon.
4.2.3.1 Alliage 319
Le tableau 4.3 donne les propriétés mesurées des particules de silicium de l'alliage
319 avant la mise en solution alors que le tableau 4.4 donne les propriétés des particules de
silicium après mise en solution de 8 heures du même alliage.
L'étude des deux tableaux permet de constater que la surface moyenne des particules
de silicium de l'alliage 319 augmente avec la mise en solution, autant pour les échantillons
modifiés que ceux non modifiés. Pour ce qui est la longueur moyenne des particules de
silicium, soit qu'elle reste semblable (échantillons DADS, DADTS et DADTES) ou soit
qu'elle augmente (autres échantillons). Il y a donc croissance des particules de silicium en
84

























































































































































































































épaisseur qui peut être accompagnée par une augmentation de la longueur pour les
échantillons non modifiés. Pour les échantillons modifiés, les particules de silicium
s'arrondissent pour ensuite croître. Nous parlerons plus en profondeur du comportement
des particules de silicium durant la mise en solution dans la section 4.2.4. L'ajout de
strontium a comme effet de diminuer la surface et la longueur moyenne des particules de
silicium (échantillons DADS, DADTS, DADTES). Le changement de structure du
silicium, qui passe d'une forme aciculaire à fibreuse, explique cette diminution.
La rondeur est plus élevée pour les échantillons qui contiennent du strontium
(70,97% en montant), mis à part l'échantillon DADTS qui a une valeur de 58,89%. Le
changement de forme du silicium d'aciculaire à fibreux explique cette augmentation de
rondeur. La rondeur, pour les échantillons contenant du strontium, augmente aussi avec la
mise en solution. Ceci s'explique par l'arrondissement des particules de silicium lors de la
mise en solution.
Le facteur de forme est moins élevé pour les échantillons contenant du strontium
(2,27 et moins). Ceci s'explique par le changement de morphologie des particules de
silicium qui passe d'une forme aciculaire, plate, à une forme fibreuse, compacte. Le facteur
de forme des échantillons contenant du strontium diminue aussi lors de la mise en solution
cette dernière permettant une sphéroïdisation des particules de silicium.
La densité, quant à elle, augmente avec la présence de strontium. Ce dernier a
comme pour effet de fragmenter les particules de silicium qui passent d'une microstructure
aciculaire à fibreuse. La mise en solution a pour effet de diminuer la densité des
échantillons. Il y a donc dissolution de certaines particules de silicium qui alimentent la
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croissance d'autres particules de silicium. Ce phénomène sera expliqué plus tard dans la
section 4.2.4.
Les figures 4.6 à 4.9 nous montrent les microstructures des échantillons DA et
DADT, avant et après la mise en solution. La figure 4.6 nous montre la microstructure type
d'un alliage 319, avant la mise en solution, qui est composé de silicium eutectique
aciculaire et de précipités de CuA^ eutectique. Après la mise en solution (figure 4.7), on
peut observer que, comme dans les travaux de Samuel et al.,1 il y a fragmentation des
précipités de CuAk (flèches noires) et que ces derniers contiennent, à l'intérieur, de fines
particules de silicium. On observe également une augmentation de l'épaisseur et de la
longueur des particules de silicium aciculaire. Le cercle de la figure 4.7 nous montre un
phénomène que l'on peut voir lors de la mise en solution d'un alliage d'aluminium et qui
est la fragmentation d'une particule de silicium. Nous reparlerons plus en détails de ce
mécanisme qui agit sur le silicium lors de la mise en solution dans la section 4.2.4.
Les figures 4.8 et 4.9 nous permettent de voir que la microstructure des particules de
silicium des échantillons qui contiennent du titane (DADT) est aciculaire comme ceux qui
n'en contiennent pas (DA, figures 4.6 et 4.7). Autre observation, la mise en solution
augmente l'épaisseur et la longueur des particules de silicium contenues dans l'échantillon
DADT (figure 4.9).
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Figure 4.6 Échantillon DA avant mise en solution.
Figure 4.7 Échantillon DA après la mise en solution. Le cercle montre la fragmentation
d'une particule aciculaire de silicium.
Figure 4.8 Échantillon DADT avant la mise en solution.
Figure 4.9 Échantillon DADT après la mise en solution.
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Les figures 4.10 à 4.13 montrent les microstructures des échantillons DADS et
DADTS, avant et après la mise en solution. Le silicium eutectique passe de la forme
aciculaire à la forme fibreuse avec l'ajout de strontium (figure 4.10 échantillon DADS et
Figure 4.12 échantillon DADTS). La figure 4.10 nous permet également de voir que des
précipités de CuAl2 sont présents dans l'alliage. La mise en solution a pour effet de faire
grossir les particules de silicium et également de dissoudre tous les précipités de CuAU
dans la matrice (figure 4.11).
Les figures 4.12 et 4.13 nous permet de voir que la microstructure des particules de
silicium des échantillons qui contiennent du titane (DADTS) est fibreux comme ceux qui
n'en contiennent pas (DADS, figures 4.10 et 4.11). Les figures 4.11 et 4.13 nous
permettent de voir que la mise en solution a fait arrondir et grossir les particules de
silicium.
f




Figure 4.11 Échantillon DADS après la mise en solution.
f0S&
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Figure 4.12 Échantillon DADTS avant la mise en solution.
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Figure 4.13 Échantillon DADTS après la mise en solution.
4.2.3.2 Alliage 356
Le tableau 4.5 donne les propriétés mesurées des particules de silicium de l'alliage
356 avant la mise en solution alors que le tableau 4.6 donne les propriétés des particules de
silicium après mise en solution de 8 heures du même alliage.
La comparaison des deux tableaux permet de constater que, après la mise en solution,
la surface moyenne des particules de silicium augmente. La longueur moyenne, quant à
elle, reste semblable. L'augmentation de la surface des particules de silicium, pour les
échantillons non modifiés, est donc liée à l'augmentation de l'épaisseur de ces mêmes
particules. Pour les échantillons modifiés, il y a un arrondissement suivi d'une croissance
des particules de silicium. Nous reparlerons plus en profondeur de l'effet de la mise en
solution sur le silicium dans la section 4.2.4. L'ajout de strontium (avant ou après mise en
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solution) a comme effet de diminuer la surface et la longueur moyennes des particules de
silicium (échantillons DBDS, DBDTS, DBDTES).
La rondeur est plus élevée pour les échantillons qui contiennent du strontium
(62,62% en montant). Le changement de forme du silicium d'aciculaire à fibreux explique
cette augmentation de rondeur. La rondeur, pour les échantillons contenant du strontium,
augmente aussi avec la mise en solution. Ceci s'explique par l'arrondissement des
particules de silicium lors de la mise en solution.
Le facteur de forme est moins élevé pour les échantillons contenant du strontium
(2,20 et moins). Ceci s'explique par le changement de morphologie des particules de
silicium qui passe d'une forme aciculaire, plate, à une forme fibreuse, compacte. Le facteur
de forme des échantillons contenant du strontium diminue aussi lors de la mise en solution
cette dernière provoquant une sphéroïdisation des particules de silicium.
La densité, quant à elle, augmente avec la présence de strontium. Ce dernier a pour
effet de fragmenter les particules de silicium qui passe d'une microstructure aciculaire à
fibreuse. La mise en solution a pour effet de diminuer la densité des échantillons. Il y a
donc dissolution de certaines particules de silicium qui alimentent la croissance d'autres
particules de silicium.Ce phénomène sera expliqué un peu plus tard dans la section 4.2.4.
Les figures 4.14 à 4.17 nous montrent les micro structures des échantillons DB et
DBDT, avant et après la mise en solution. La figure 4.14 nous montre la microstructure
type d'un alliage 356 (échantillon DB) avant la mise en solution qui est composée de
silicium eutectique aciculaire. Les figures 4.16 et 4.17 nous permettent de voir que la









Figure 4.14 Échantillon DB avant la mise en solution.
Figure 4.15 Échantillon DB après la mise en solution.
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Figure 4.16 Échantillon DBDT avant la mise en solution.
\%r\f~f&
Figure 4.17 Échantillon DBDT après la mise en solution.
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est aciculaire comme ceux qui n'en contiennent pas (DB, figures 4.14 et 4.15). Les
échantillons DB et DBDT qui ont subi une mise en solution de 8 heures (figures 4.15 et
4.17) présentent des particules de silicium qui ont grossi en épaisseur.
Les figures 4.18 à 4.21 illustrent l'effet du strontium sur la microstructure du
silicium de l'alliage 356 (échantillons DBDS et DBDTS) et également, l'effet de la mise en
solution de 8 heures sur les échantillons. Le silicium eutectique passe de la forme
aciculaire à la forme fibreuse avec l'ajout de strontium (figure 4.18, échantillon DBDS et
figure 4.20, échantillon DBDTS). Comme il a été déjà dit, la transformation de l'eutectique
en forme fibreuse amène une diminution de la taille des particules de silicium. Les figures
4.20 et 4.21 nous permettent de voir que la microstructure de particules de silicium des
échantillons qui contiennent du titane (DBDTS) est fibreuse comme celles qui n'en
contiennent pas (DBDS, figures 4.18 et 4.19). La mise en solution, elle, a pour effet de
faire arrondir et de grossir les particules de silicium (figures 4.19 et 4.21).
97
Figure 4.18 Échantillon DBDS avant la mise en solution.
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Figure 4.20 Échantillon DBDTS avant la mise en solution.
-, I
Figure 4.21 Échantillon DBDTS après la mise en solution.
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4.2.3.3 Alliage 413
Le tableau 4.7 donne les propriétés mesurées du silicium de l'alliage 413 avant la
mise en solution alors que le tableau 4.8 donne les propriétés du silicium après mise en
solution de 8 heures du même alliage.
La comparaison des deux tableaux de l'alliage 413 nous montre que, pour la surface
moyenne des particules, certains échantillons ont une surface moyenne qui diminue avec la
mise en solution. Il s'agit des échantillons DCD et DCDH4. Il y a également, pour ces
échantillons, absence de variation de la longueur moyenne. Les aiguilles de silicium de ces
échantillons se fractionnent donc à une vitesse plus élevée que l'augmentation de leur
épaisseur. Ceci provoque donc la diminution de la surface moyenne des particules de
silicium. On peut observer sur l'échantillon DCDH4 (figure 4.22) qu'une bonne proportion
des particules de silicium sont fragmentées. On reparlera de ce phénomène à la section
4.2.4.
Pour les autres échantillons, la surface moyenne des particules de silicium des
échantillons, après la mise en solution, est soit égale (DCDS, DCDTS, DCDH, DCDTE,
DCDTES) ou soit elle augmente (DC, DCDT). Pour la longueur moyenne, tous les
échantillons présentent, après mise en solution, à peu près la même dimension excepté pour
l'échantillon DC où il y a une augmentation. Ainsi, pour les échantillons DC et DCDT, la
cinétique du phénomène de fractionnement des particules de silicium est moins élevée ce
qui permet à l'autre mécanisme, l'augmentation de l'épaisseur des particules de silicium, de
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Figure 4.22 Fragmentation du silicium de l'alliage DCDH4 après la mise en solution.
maintenir ou d'augmenter la surface des particules. Il y a une exception pour l'échantillon
DC où l'augmentation de l'épaisseur et la longueur des particules de silicium contribuent à
augmenter la surface moyenne de ces dernières. Pour les autres échantillons (DCDS,
DCDTS, DCDH, DCDTE, DCDTES), la cinétique de fractionnement des particules de
silicium équivaut à celle de l'épaississement de ces dernières ce qui explique que la valeur
de pourcentage surfacique soit à peu près constante.
L'ajout de strontium a comme pour effet de diminuer la surface et la longueur
moyenne des particules de silicium (échantillons DCDS, DCDTS et DCDTES).
La rondeur est plus élevée pour les échantillons qui contiennent du strontium (76,55
% en montant). Le changement de forme du silicium d'aciculaire à fibreux explique cette
augmentation de rondeur. La rondeur, pour les échantillons contenant du strontium,
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augmente aussi avec la mise en solution. Ceci s'explique par l'arrondissement des
particules de silicium lors de la mise en solution.
Le facteur de forme est moins élevé pour les échantillons contenant du strontium
(1,90 et moins). Ceci s'explique par le changement de morphologie des particules de
silicium qui passe d'une forme aciculaire, plate, à une forme fibreuse, compacte. Le facteur
de forme des échantillons contenant du strontium diminue aussi lors de la mise en solution
cette dernière provoquant une sphéroïdisation des particules de silicium.
La densité n'affiche pas la même tendance que les alliages 319 et 356. Ces
derniers, après mise en solution, présentaient une diminution de la densité. Or, pour
l'alliage 413, les échantillons DCD et DCDH4 présentent une augmentation de la densité,
après la mise en solution alors que les autres ont soit une diminution ou un statut quo de la
densité. L'augmentation de la densité des échantillons DCD et DCDH4 s'explique par une
cinétique du fractionnement des particules de silicium élevée ce qui augmente le nombre de
ces dernières. Pour les cas où la densité diminue, il y a plutôt une dissolution de certaines
particules de silicium qui alimentent la croissance des autres. Ces deux phénomènes seront
expliqués un peu plus tard à la section 4.2.4. Autre fait, la densité des particules de silicium
augmente avec la présence de strontium. Ce dernier a comme effet de fragmenter les
particules de silicium qui passe d'une microstructure aciculaire à fibreuse.
Les figures 4.23 à 4.26 nous montrent les microstructures des échantillons DC et
DCDT, avant et après la mise en solution. La microstructure usuelle de l'alliage 413 avant
la mise en solution est illustrée à la figure 4.23. Elle est composée de silicium primaire, de
silicium eutectique et de l'intermétallique a-Ali5(Mn,Fe)3Si2 (script chinois). Ce dernier est
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obtenu grâce à la présence d'éléments comme le Mn et le Cr.74,75,76 Les scripts chinois,
77dans les alliages non modifiés, se retrouvent entre les particules de silicium eutectique.
La mise en solution sur l'échantillon DC (figure 4.24) a provoqué une augmentation
de l'épaisseur et de la longueur des particules de silicium alors que la mise en solution de
l'échantillon DCDT (figure 4.26) a eu comme effet d'épaissir les particules de silicium tout
en gardant à peu près la même longueur.
Figure 4.23 Échantillon DC avant la mise en solution.
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Figure 4.24 Échantillon DC après la mise en solution.
Figure 4.25 Échantillon DCDT avant la mise en solution.
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Figure 4.26 Échantillon DCDT après la mise en solution.
Les figure 4.25 et 4.26 nous permettent de voir que la microstructure des particules de
silicium des échantillons qui contiennent du titane (DCDT) est aciculaire comme celles qui
n'en contiennent pas (DC, figures 4.23 et 4.24).
Les figures 4.27 à 4.30 nous montrent les microstructures des échantillons DCDS et
DCDTS, avant et après la mise en solution. L'échantillon DCDS (figure 4.27) et DCDTS
(figure 4.29) avant mise en solution nous permettent de voir que le silicium eutectique est
passé d'une forme aciculaire à la forme fibreuse, avec l'ajout de strontium. Comme il a été
déjà dit, la transformation de l'eutectique en forme fibreuse amène une diminution de la
taille des particules de silicium. Autre observation que l'on peut faire sur ces deux
échantillons est que l'ajout de strontium provoque un décalage du point eutectique
aluminium-silicium ce qui occasionne la disparition des particules de silicium primaire. On
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peut également voir sur la figure 4.27 que l'intermétallique a-Ali5(Mn,Fe)3Si2 se situe à
l'intérieur des dendrites a-aluminium.77
L'échantillon DCDS, après la mise en solution (figure 4.28), nous permet de voir que
les particules de silicium se sont arrondies et ont grossi un peu. De plus, il nous permet de
confirmer la présence de l'intermétallique a-Ali5(Mn,Fe)3Si2 à l'intérieur des dendrites a-
aluminium (flèches noires).77 La mise en solution de l'échantillon DCDTS (figure 4.30)
n'a pas eu d'effet sur la taille des particules de silicium.
Les figures 4.29 et 4.30 nous permettent de voir que la microstructure des particules
de silicium des échantillons qui contiennent du titane (DCDTS) est fibreuse comme celles
qui n'en contiennent pas (DCDS, figures 4.27 et 4.28).
Figure 4.27 Échantillon DCDS avant la mise en solution.
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Figure 4.28 Échantillon DCDS après la mise en solution.
Echantillon DCDTS avant la mise en solution
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Figure 4.30 Échantillon DCDTS après la mise en solution.
4.2.4 Influence de la mise en solution sur la morphologie des particules de silicium
Lors de la mise en solution des alliages Al-Si, les particules de silicium peuvent
subir des modifications de leur forme et de leur dimension. L'un des mécanismes existant
(figure 4.31(a)) consiste à fragmenter les particules de silicium aciculaires des alliages non
modifiés en petits morceaux. Par la suite, ces morceaux s'arrondissent et croissent dans la
matrice d'aluminium. Un autre mécanisme existe et il agit sur les particules de silicium
fibreux des alliages modifiés (figure 4.3 l(b)). La mise en solution a comme effet
d'arrondir les particules de silicium pour ensuite faire grossir ces dernières.
Un autre phénomène peut influencer la morphologie des particules de silicium lors
de la mise en solution. Il s'agit du mécanisme de dilution d'Ostwald. Ce dernier permet la
dilution des plus petites particules de silicium dans la matrice qui, par la suite, diffuse pour

















Figure 4.31 Schématisation du développement des particules de silicium eutectique
lors d'une mise en solution.78
Figure 4.32 Schématisation du mécanisme de dilution d'Ostwald: (a) avant la mise en
solution, (b) les petites particules se dissolvent, (c) les grosses particules
croissent grâce au silicium libéré par les plus petites et se fusionnent.
Dans notre cas, pour les alliages non modifiés, nous sommes en présence (pour la
majorité des alliages) d'une combinaison des mécanismes de modification des particules de
silicium. Le mécanisme de fractionnement des particules est présent mais il existe
également un mécanisme de dilution de particules de silicium, comme celui proposé par
Ostwal. Les particules de silicium les plus petites se diluent et diffusent pour faire grossir
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Figure 4.33 Nouvelle schématisation du développement des particules de silicium
eutectique lors d'une mise en solution.
Comme la croissance des particules de silicium est supérieure au fractionnement, on
se retrouve avec une augmentation de la surface des particules de silicium et quelques fois,
de leur longueur. C'est ce qui explique l'augmentation de la surface moyenne, après la
mise en solution, de plusieurs échantillons non modifiés des alliages 319, 356 et 413. La
figure 4.34, de l'échantillon DB montre les phénomènes illustrés à la figure 4.33.
Pour confirmer ce phénomène, nous avons cru bon de refaire un traitement de mise
en solution (M.E.S.) de 8 heures et 24 heures sur les échantillons tels que coulés non
dégazés (DA, DB, DC). Nous avons ainsi pu mesurer encore une fois le comportement du
silicium. Les tableaux 4.9 à 4.11 contiennent les résultats obtenus.
L'analyse des tableaux permet de voir que la surface moyenne des particules de
silicium augmente avec le temps de mise en solution. La longueur moyenne augmente avec
la première mise en solution de 8 heures pour les alliages 319 et 356 et elle reste semblable
pour l'alliage 413. Pour la mise en solution de 24 heures, la longueur moyenne reste
semblable pour les alliages 319 et 356 alors qu'elle augmente pour l'alliage 413.
I l l
Figure 4.34 Transformation du silicium de l'échantillon DB mis en solution 8 heures:
a) et b) dissolution des petites particules de silicium et diffusion c)
fractionnement de silicium d) dissolution de particules de silicium et
diffusion.
Tableau 4.9 Caractéristiques du silicium de l'alliage 319 avant la mise en solution et



















































Tableau 4.10 Caractéristiques du silicium de l'alliage 356 avant la mise en solution et




















































Tableau 4.11 Caractéristiques du silicium de l'alliage 413 avant la mise en solution et




















































La rondeur et le facteur de forme ne présentent pas de tendance. La densité diminue
avec le temps de mise en solution. Il y a donc des particules de silicium qui se dissolvent et
qui diffusent vers les plus grosses particules (mécanisme de dilution d'Ostwald). La figure
4.35 montre l'échantillon DB qui a été mis en solution pour une période de 24 heures. On
y retrouve encore les mêmes phénomènes que ceux illustrés à la figure 4.33.
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Figure 4.35 Transformation du silicium de l'échantillon DB mis en solution 24 heures:
a) et b) dissolution et diffusion c) fractionnement.
En ce qui concerne les échantillons modifiés, le silicium se comporte, lors de la mise
en solution, comme le dessin illustré à la figure 4.3l(b). La figure 4.36 permet de voir la
différence entre deux échantillons pris avant et après mise en solution. L'échantillon (b) a
des particules de silicium plus grosses et plus arrondies que l'échantillon (a).
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Figure 4.36 Effet de la mise en solution sur l'échantillon DADS: (a) avant la mise en
solution (b) après la mise en solution de S heures.
4.2.5 Porosité
La porosité peut être causée par deux phénomènes. Le premier est l'accumulation
de gaz d'hydrogène dans le métal liquide qui, lors de la solidification, est rejeté de
l'aluminium. Le deuxième est le retrait du métal liquide lors de la solidification qui laisse
des pores à la contraction. Ces phénomènes peuvent agir seul ou en coopération pour créer
des pores. Les tableaux 4.12 à 4.14 contiennent les mesures effectuées sur les pores. On a
calculé la surface moyenne des pores, leur longueur moyenne, leur facteur de forme, leur
densité ainsi que le pourcentage surfacique.
Le dégazage est utilisé pour, premièrement, enlever l'hydrogène dissout dans les
alliages d'aluminium et, deuxièmement, faire monter les oxydes et les inclusions présentes
dans le métal liquide à la surface du bain. Dans notre cas, nous avons dégazé tous les
115















































































































































































































































































































































échantillons sauf les DA, DB et DC. Les alliages, auxquels on a ajouté des morceaux de
patate, ont également été dégazés avant l'ajout de ces derniers. Ceci permet d'avoir des
échantillons qui ont sensiblement le même niveau d'hydrogène avant l'ajout des morceaux
de patate.
La figure 4.37 permet de comparer la densité de la porosité des échantillons non
dégazés par rapport à celle des alliages dégazés. Il faut noter que, pour les figures 4.37 à
4.41, ainsi que les autres figures (4.41 à 4.56), la condition « dégazée » représente l'alliage
de base qui permet la comparaison avec les autres conditions correspondantes à chaque
figure. L'absence de dégazage augmente la densité de la porosité des échantillons des
alliages 319 et 356 alors qu'elle reste égale pour l'échantillon de l'alliage 413.
L'augmentation de la densité des pores s'explique par le fait qu'il y a plus d'hydrogène
présent dans l'alliage non dégazé qui précipite lors du refroidissement de l'alliage. En
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effet, la formation de pores est décrite par la relation AP=2a/r où a est la tension de surface
et AP la pression critique qui doit être dépassée pour créer un germe de rayon r. Ainsi, une
quantité d'hydrogène élevée dans l'aluminium liquide va augmenter la pression AP et
baisser r, ce qui provoque une augmentation de pores dans la pièce.79'80 Le fait que
l'échantillon 413 non dégazé présente la même densité que celui dégazé peut s'expliquer
par le fait que l'échantillon, non dégazé, n'avait peut être pas assez d'hydrogène pour
passer le seuil minimal d'hydrogène.20 En de ça de ce seuil, l'alliage possède la même
densité de pores alors que passé ce seuil, la densité de pores augmente à une valeur
constante.
La figure 4.38 illustre que, comme l'a trouvé Anson et al.,22 l'augmentation de la
quantité d'hydrogène au-dessus d'une valeur seuil provoque une augmentation du
pourcentage surfacique. Cette observation est valide pour les alliages 319 et 356. Pour le
413, la teneur en hydrogène de l'échantillon non dégazé était peut être en-dessous de la
valeur seuil ce qui donne un pourcentage surfacique de pores constant et égal à celui de
l'échantillon dégazé.
La figure 4.39 montre que, pour les alliages 319 et 356, la surface moyenne de
porosité augmente avec une concentration d'hydrogène plus élevée. Pour l'alliage 413, la
différence de la surface moyenne entre l'échantillon non dégazé et dégazé est négligeable.
La figure 4.40 montre que la longueur moyenne des pores augmente avec la quantité
d'hydrogène (alliages 319 et 356). Pour l'alliage 413, on trouve que la quantité
d'hydrogène contenue dans l'échantillon non dégazée n'est pas assez élevée pour faire une
















Figure 4.37 Densité de la porosité pour les alliages dégazés et non dégazés.





















Figure 4.40 Longueur moyenne de la porosité pour les alliages dégazés et non dégazés.
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L'ajout de TiB2 dans l'alliage permet d'affiner la taille des grains. Il a aussi un effet
sur les pores. Les travaux de Tylenius sur l'évolution des pores sur un alliage A356 ont
démontré que le TIB2 inséré sous forme de Al-5% Ti-1% B à une concentration de 0,02%
Ti dans l'alliage augmente le pourcentage surfacique et la densité des pores. Les travaux de
Samuel et al.25 vont dans le même sens. Le TiB2 a comme effet de créer des sites de
germination de pores ce qui provoque une augmentation de la densité de pores. Aussi,
comme il y a diminution de la longueur du joint de grain et que c'est à cet endroit que
germent et croissent les pores, la surface et la longueur des pores s'en trouvent réduites.
La figure 4.41 permet de voir que l'ajout de titane augmente la densité des pores
pour les alliages 319 et 413 alors qu'elle reste constante pour le 356. La figure 4.42 montre
que l'augmentation de la quantité de titane augmente le pourcentage surfacique des pores
comme proposé par Tylenius. La figure 4.43 permet de voir que l'ajout de titane ne
permet pas de diminuer la surface moyenne des pores des trois alliages comme proposés
par Samuel et al.25 La figure 4.44 permet de constater que l'ajout de titane ne permet pas
de diminuer la longueur moyenne des pores des trois alliages comme proposé par Samuel et
al25
121












Figure 4.43 Surface moyenne des pores en fonction de la quantité en titane ajouté.
Figure 4.44 Longueur moyenne des pores en fonction de la quantité de titane ajoutée.
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Le strontium est un élément qui favorise la création de pores dans l'alliage. Les
tests effectués par Argo et Gruzleski8 sur des éprouvettes Tatur montrent que l'ajout de
strontium augmente le pourcentage de pores de la pièce. Cette dernière se trouve répartie
en micropores dans la pièce pour les alliages modifiés au lieu de se retrouver dans la
retassure principale (primary pipe) comme dans le cas des alliages non modifiés. Les essais
réalisés par Charbonnier et al%1 sur un alliage AS7G (version européenne du A356)
donnent les mêmes résultats. Les travaux de Samuel et al?5 vont dans le même sens.
L'ajout de strontium permet, à une concentration de 130 ppm, d'augmenter la densité de
pores sans changer leur taille alors qu'à une concentration de 300 ppm, le pourcentage
surfacique de pores augmente ainsi que la taille de ces dernières.
La figure 4.45 nous montre la densité des pores en fonction de la quantité de
strontium. L'analyse de cette figure ne nous permet pas de dire que la densité des pores
augmente avec l'augmentation de la quantité de strontium comme l'a trouvé Samuel et al.25
On se retrouve avec trois cas : soit la densité est semblable (alliage 319), soit la densité est
plus basse (alliage 356) ou soit la densité est plus haute (alliage 413).
La figure 4.46 permet d'affirmer que, comme énoncé par Argo et Gruzleski,8 le
pourcentage surfacique de pores augmente avec l'ajout de strontium. La figure 4.47 nous
montre la surface moyenne des pores des alliages dégazés versus les alliages modifiés. On
peut voir que le strontium a augmenté la surface moyenne des pores avec une concentration
de 200 ppm, cette dernière étant inférieure à celle proposée par les travaux de Samuel et
al.25 (300 ppm). La figure 4.48 nous montre que le strontium augmente aussi la longueur
moyenne des pores.
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Figure 4.45 Densité des pores en fonction de la quantité de strontium.
Figure 4.46 Pourcentage surfacique des pores en fonction de la quantité de strontium
ajouté.
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Figure 4.47 Surface moyenne des pores en fonction de la concentration de strontium
ajouté
Figure 4.48 Longueur moyenne des pores en fonction de la quantité de strontium
ajouté.
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La figure 4.49 présente les résultats de la densité des pores pour les alliages qui
contiennent du strontium et du titane. Comme la quantité de strontium reste constante pour
les échantillons qui en contiennent, c'est donc l'augmentation de la quantité de titane qui
dicte la variation des paramètres mesurés. La densité des pores augmente avec
l'augmentation de la quantité de titane comme proposé par Tylenius81. Pour notre cas
(figure 4.49), il y a augmentation de la densité des alliages 319 et 356 avec l'augmentation
du titane excepté pour l'alliage 319 où l'alliage contenant 0,0075% de titane a une densité
plus grande. Cet anomalie est peut être due au refroidissement de la pièce qui varie ou tout
simplement par un dégazage moins efficace.
La figure 4.50 illustre le pourcentage surfacique en fonction de la quantité de
strontium et titane. Le pourcentage surfacique doit augmenter avec l'ajout du titane.81
Dans notre cas, ceci est observé seulement pour l'alliage 413. Pour les deux autres alliages,
le pourcentage surfacique est plus élevé pour les alliages qui contiennent 0,0075% de
titane. Cette irrégularité est peut être causée par le refroidissement de la pièce ou à un
mauvais dégazage. La figure 4.51 illustre la surface moyenne des pores en fonction de la
quantité de strontium et de titane. Deux alliages, le 319 et le 356, respectent les résultats
déjà obtenus par Samuel et al.,25 soit la diminution de surface moyenne avec
l'augmentation de la quantité de titane. Pour le 413, la surface moyenne reste égale avec
l'augmentation de titane.
La figure 4.52 illustre la longueur moyenne des pores en fonction de la quantité de
strontium et de titane. Les résultats sont conformes à ceux obtenus par Samuel et al.25 pour
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Figure 4.51 Surface moyenne des pores en fonction de la quantité en strontium et en
titane ajoutés.
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Figure 4.52 Longueur moyenne de pores en fonction de la quantité de strontium et de
titane ajoutés.
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les alliages 319 et 356, c'est à dire, la diminution de la longueur moyenne avec
l'augmentation de la quantité de titane.
Pour l'alliage 413, la longueur moyenne des pores reste la même malgré
l'augmentation de titane.
La figure 4.53 montre la densité des pores en fonction de la quantité d'hydrogène.
Pour l'alliage 319, la densité est plus petite pour l'échantillon dégazé alors qu'elle est à peu
près semblable pour les échantillons contenant de l'hydrogène. Ceci s'explique par le fait
que, dépassé une valeur seuil d'hydrogène, les échantillons présentent plus ou moins la
même densité de pores et, en dessous de cette valeur seuil, les échantillons ont
approximativement la même densité.20
Pour l'alliage 356, l'échantillon non dégazé a la même densité que celui de
l'hydrogène à haut niveau et ils ont une densité supérieure à l'échantillon dégazé. Cette
tendance indique que l'échantillon non dégazé et celui avec hydrogène à haut niveau ont
une quantité d'hydrogène supérieure à la limite seuil. L'échantillon dégazé a, quant à lui,
une quantité d'hydrogène inférieure à la limite seuil de même que l'échantillon ayant un
bas niveau d'hydrogène.
Pour l'alliage 413, l'échantillon avec hydrogène à bas niveau et celui à haut niveau
ont une densité semblable et elles sont supérieures à l'échantillon dégazé. Ces derniers ont
donc une quantité d'hydrogène supérieure à la valeur seuil et présentent la même densité.
Pour l'échantillon non dégazé, le fait qu'il possède la même densité que l'échantillon
dégazé indique que sa quantité d'hydrogène n'est pas supérieure à la valeur seuil.
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La figure 4.54 montre le pourcentage surfacique des pores en fonction de l'alliage.
On peut voir que tous les échantillons contenant de l'hydrogène à haut niveau ont un
pourcentage surfacique supérieur à toutes les autres conditions. Anson et al.23 ont trouvé
que, passé une valeur seuil de concentration en hydrogène, l'augmentation du pourcentage
des pores varie de façon linéaire avec la concentration d'hydrogène. Il est donc normal que
ces échantillons aient le plus de pourcentage de pores parce qu'ils contiennent le plus
d'hydrogène. Les échantillons contenant de l'hydrogène à bas niveau possèdent un
pourcentage surfacique de pores voisin de ceux des non dégazés. On se retrouve donc avec
des échantillons qui ont une concentration d'hydrogène à peu près semblable.
Il est important de noter que pour l'alliage 413, l'échantillon non dégazé a un
pourcentage surfacique égal à celui dégazé et avec celui qui a un bas niveau hydrogène.
Comme expliqué auparavant, l'échantillon non dégazé et celui avec un bas niveau n'ont
probablement pas assez d'hydrogène pour dépasser la valeur seuil et ils se retrouvent ainsi
avec le même pourcentage de pores que l'échantillon dégazé.
La figure 4.55 illustre que l'augmentation de la concentration d'hydrogène hausse la
surface moyenne des pores. Pour les trois alliages, l'état non dégazé et avec hydrogène
(bas niveau) présentent la même surface moyenne. La figure 4.56 montre que
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Figure 4.56 Longueur moyenne des pores en fonction des conditions de gazage de
l'alliage.
133
L'analyse des tableaux 4.12 à 4.14 des trois alliages nous permet de voir que la
plupart des échantillons ont un facteur de forme qui se ressemble, variant de 1,63 à 2,01.
Par contre, les échantillons DC et DCD ont un facteur de forme qui est respectivement
égale à 1,34 et 2,12. Cet écart par rapport aux autres échantillons peut être expliqué par le
faible nombre de pores comptés lors de l'analyse (6 pour l'échantillon DC et 7 pour
l'échantillon DCD). Un plus gros échantillon aurait probablement permis d'avoir un
facteur de forme qui se rapproche de celui obtenu pour les autres échantillons.
La figure 4.57 montre un pore qui est due à l'hydrogène qui précipite lors du
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Figure 4.57 Pore dû au gaz, échantillon DBD.
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La figure 4.58 montre un pore qui est dû à la contraction du liquide lors du
refroidissement du métal liquide. On peut voir que le pore est délimité par les dendrites
avoisinantes. C'est la caractéristique des pores de retrait.
On peut avoir des pores qui combinent les deux types de pore, i.e., de gaz et de
retrait. La figure 4.59 nous montre ce type de pore. Le cercle représente le début du pore
qui est causée par le gaz qui précipite. Le pore s'étend par la suite par le retrait du métal
liquide. Les flèches de la figure indiquent la direction de solidification du pore.
La figure 4.60 montre un pore qui, à l'intérieur, contient de l'oxyde de strontium
(flèche qui pointe à l'intérieur du pore). Liu et al29 ont démontré que l'oxyde de strontium
Al2,3SrO3,3 peut se retrouver à la surface des pores.
La figure 4.61 montre des pores associés avec un film d'oxydes d'aluminium (les
films sont pointés par les flèches). Ces derniers, comme l'a prouvé Mohanty et al.,30
agissent comme site de germination augmentant le pourcentage de pores des alliages
d'aluminium. Le non dégazage de cet échantillon permet d'expliquer la présence de ce
film d'oxyde.
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Figure 4.60 Pore avec oxyde de strontium à l'intérieur, échantillon DCDS
Figure 4.61 Pore avec film d'oxyde d'aluminium, échantillon DA.
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Figure 4.62 Échantillon DAD sans oxydes et pores.
La figure 4.63, prise par électrons rétrodiffusés, nous montre un film d'oxyde
présent dans l'échantillon DADTE (flèches blanches). Il y également présence dans cette
photo de l'intermétallique (Al,Si)sTi (flèches noires). La présence de ce film d'oxyde dans
l'échantillon s'explique par un mauvais dégazage du métal. La Figure 4.64 permet de voir
la distribution de l'oxygène, obtenue par rayons X, sur la même surface que la figure 4.63.
La présence d'oxygène permet de localiser les oxydes.
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Figure 4.63 Images par électrons retrodifruses de l'échantillon DADTE montrant des
films d'oxyde d'aluminium (flèches blanches) avec intermétallique
(Al,Si)3Ti (flèches noires).
Figure 4.64 Image par rayons X de l'oxygène de la même zone que la figure 4.63
(échantillon DADTE).
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La figure 4.65 nous montre une image par électrons rétrodiffusés d'un pore contenu
dans l'échantillon DADTE. Cet échantillon, comme celui de la figure 4.59, comporte un
pore qui est dû à la précipitation de l'hydrogène et au retrait du métal liquide. Le pore se
forme d'abord grâce à la précipitation de l'hydrogène (ellipse) pour ensuite se terminer par
le retrait du métal (la flèche indiquant le sens de la solidification). La figure 4.66 nous
montre une section agrandie de l'intérieur de la figure 4.65. Nous avons trouvé la présence
de particules de T1B2 et de micropores. Ces dernières sont causées par la présence de T1B2.
Les figures 4.67 et 4.68 nous montrent une image par rayons X de la distribution du
titane et du bore de la même surface que la figure 4.66. On peut remarquer que le titane et
le bore sont concentrés à certains endroits
Figure 4.65 Image par électrons rétrodiffusés de l'échantillon DADTE montrant un
pore causé par le gaz et le retrait.
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Figure 4.66 Zoom d'une partie du pore de l'échantillon DADTE (figure 4.91).
Figure 4.67 Image par rayons X du titane de la même zone que la figure 4.66
(échantillon DADTE).
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Figure 4.68 Images par rayons X du bore de la même zone que la figure 4.66
(échantillon DADTE).
La figure 4.69 nous montre d'autres pores prise sur l'échantillon DADTE. Les
particules d'oxydes (flèche grise) de même que les particules de /î-AlsFeSi (flèches noires)
ont participée à la germination des pores.25'30 Les intermétalliques de fer agissent
également comme barrières qui bloquent la croissance des pores.25 On peut également voir
des particules de CuAb (flèche blanche). Les figures 4.70 et 4.71 nous montrent les images
rayons X respectivement du fer et de l'oxygène de la même surface que la figure 4.69.
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Figure 4.69 Image par électrons retrodiffuses de l'échantillon DADTE montrant des
pores causés par les oxydes d'aluminium et les intermétalliques /3-A15FeSi.
Figure 4.70 Image par rayons X du fer de la même surface que la figure 4.69
(échantillon DADTE).
143
Figure 4.71 Image par rayons X de l'oxygène de la même surface que la figure 4.69
(échantillon DADTE).
La figure 4.72 nous montre une section de l'échantillon DBDTE. Nous voyons, sur
cet échantillon, la présence de particules de TiB2 (flèches noires) et de micropores (flèches
blanches). Ces dernières sont causées par la présence du TiB2. Les figures 4.73 et 4.74
nous montrent respectivement la distribution de titane et de l'oxygène de la même surface
que la figure 4.72
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Figure 4.72 Image par électrons rétrodiffusés de l'échantillon DBDTE montrant des
micropores (flèches blanches) et des particules de TiB2 (flèches noires).
Figure 4.73 Image par rayons X du titane de la même zone que la figure 4.72
(l'échantillon DBDTE).
145
Figure 4.74 Image par rayons X de l'oxygène de la même zone que la figure 4.72
(l'échantillon DBDTE).
CHAPITRE 5
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CHAPITRE 5
ÉTUDE DE LA DURETÉ ET DE LA TENUE À L'IMPACT
5.1 INTRODUCTION
Nous allons évaluer, dans cette section, l'effet de différents paramètres
métallurgiques sur la performance des alliages 319, 356 et 413. Les deux tests utilisés pour
mesurer la performance sont celui de dureté et celui de la résistance à l'impact. Un des
paramètres qui influence les résultats obtenus est celui de la composition chimique des
alliages. Un autre paramètre est celui du traitement thermique effectué sur l'alliage. La
condition du traitement thermique de l'échantillon à mesurer peut être tel que coulé (sans
traitement thermique) ou avec mise en solution et vieillissement. Le temps de mise en
solution est constant pour tous les alliages (8 heures) mais la température est de 495 °C pour
les alliages 319 et 413 alors qu'elle est de 540°C pour le 356. Le vieillissement, effectué
après la mise en solution, se fait à temps constant (5 heures) et à cinq différentes
températures (155, 180, 200, 220 et 240°C).
D'autres paramètres métallurgiques comme la présence de diborure de titane ou de
strontium, les pores et le dégazage peuvent avoir un impact sur la performance des alliages
utilisés.
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5.2 RESULTATS ET DISCUSSION
5.2.1 Test de dureté
Le test de dureté est la mesure de la résistance d'un matériau à la pénétration. Les
tests de dureté ont été effectués sur les trois alliages. Neuf conditions ont été appliquées
pour chaque alliage en faisant varier les paramètres métallurgiques. Chaque condition a été
soumise à six états thermiques.
5.2.1.1 Alliage 319
La figure 5.1 illustre les résultats de dureté obtenus en fonction du vieillissement
effectué sur les échantillons de l'alliage 319. Pour cette figure et les suivantes (jusqu'à
figure 5.7), il faut noter que les températures données sur l'abscisse correspondent aux
conditions de vieillissement, i.e., six conditions incluant celle représentant l'absence de
vieillissement (« temp, pièce »). Les courbes avec hydrogène sont identifiées par deux
qualificatifs, bas et haut. Le premier qualificatif signifie que l'alliage a reçu 0,05%
massique de patate alors que le deuxième qualificatif, haut, signifie que l'alliage a reçu
0,1% massique de patate. Les courbes qui contiennent l'expression diborure de titane
combiné avec le terme « haut » signifie que la teneur en titane est supérieure à celle des
alliages qui contiennent du titane sans ce terme (0,25% de Ti comparé à 0,0075% de Ti).
On peut d'abord observer que la variation des paramètres métallurgiques n'a pas
d'effet sur la dureté. La température de vieillissement a par contre un effet sur la dureté. Il
y a une augmentation graduelle de la dureté avec l'augmentation de la température de
vieillissement. On observe un plateau de dureté entre les températures de vieillissement de
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180 à 240°C avec un maximum pour la température de 220°C. L'augmentation de la dureté
est due à la formation, durant le vieillissement, de précipités de CuAl2 qui grandissent et
entravent le mouvement des dislocations. C'est le cuivre (présent à environ 3,5% dans
l'alliage), dissout dans la matrice d'aluminium lors de la mise en solution, qui permet la
formation des précipités de CuA^. La courbe redescend faiblement par la suite (à 240°C).
À ce point, les précipités commencent à trop grossir ce qui diminue leur efficacité à bloquer
efficacement les dislocations. On dit que l'alliage est survieilli.
5.2.1.2 Alliage 356
La figure 5.2 représente les résultats obtenus de la dureté en fonction du
vieillissement effectué sur les échantillons de l'alliage 356. Là encore, comme dans le cas
de l'alliage 319, la variation des paramètres métallurgiques n'a aucun effet sur la dureté
obtenue. Par contre, la variation de la température de vieillissement (de température de la
pièce à 240°C) influence la dureté obtenue. Cette dernière est minimum à la température
de la pièce pour ensuite augmenter pour atteindre un maximum à la température de 180°C.
L'augmentation de la dureté est due à la formation de fins précipités de Mg2Si qui entravent
le mouvement des dislocations. Ces précipités ont été formés lors du vieillissement à partir
du magnésium (présent à 0,3% dans l'alliage) et du silicium (présent à 6% dans l'alliage)
dissout dans la matrice lors de la mise en solution. Pour les températures de 200 à 240°C,
on assiste à une forte diminution de la dureté. C'est ce que l'on appelle un
survieillissement. Les précipités de Mg2Si formés ont trop grossi et sont moins efficaces
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La figure 5.3 illustre les duretés en fonction de la température de vieillissement. On
peut d'abord observer que la variation des paramètres métallurgiques n'a pas ou peu d'effet
sur la dureté des échantillons. Les températures de vieillissement, quant à elles, ont un
faible effet sur la dureté des échantillons. Cette dernière augmente lentement à partir de la
température de la pièce pour atteindre un très léger maximum aux températures de 180° et
200°C. Cette faible augmentation s'explique par la faible concentration d'éléments
durcissants. En fait, seul le cuivre contenu dans l'alliage (environ 0,5%) peut augmenter la
dureté en formant des CuA^, le magnésium ayant une trop faible concentration (environ
0,05%) pour former des Mg2Si.
5.2.2 Test d'impact
Le test d'impact permet de mesurer l'aptitude de l'aluminium à résister à la rupture
sous l'effet d'un choc. Habituellement, les éprouvettes utilisées pour les essais d'impact
sont entaillées. Par contre, dans notre travail, nous avons utilisé des éprouvettes qui
n'étaient pas entaillées dans le but d'améliorer la précision des mesures et mettre l'emphase
sur les effets de la microstructure. Pour les matériaux fragiles, l'énergie absorbée à
l'impact est très basse et la présence d'une entaille diminuerait encore plus la valeur
(jusqu'à 50%). La présence d'une entaille peut également rendre l'énergie absorbée à la
rupture dépendante de la forme de l'entaille plutôt que de mesurer l'effet de la
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conditions ont été appliquées pour chaque alliage en faisant varier les paramètres
métallurgiques. Chaque condition a été soumise à 6 états thermiques.
5.2.2.1 Alliage 319
La résistance à l'impact de l'alliage 319 est montrée à la figure 5.4. Pour cet
alliage, le strontium permet d'améliorer très faiblement la tenue à l'impact des trois
échantillons qui en contiennent à 180°C. La modification du silicium a donc peu d'effet
sur la propagation de la fissure pour l'alliage 319. Comme dit par Paray et al.,62 la rupture
de l'alliage est plutôt contrôlée par la présence de la phase
5.2.2.2 Alliage 356
La résistance à l'impact de l'alliage 356 est montrée à la figure 5.5. On peut
remarquer deux maximums sur la figure, soit à la température de vieillissement de 180 °C
et celle de 240°C. L'un des paramètres qui influence l'énergie à l'impact est le strontium
car les points les plus hauts sont ceux qui en contiennent (échantillon DADTS à 180°C et
échantillons DADTES et DBDS à 240°C). Le strontium change la forme du silicium qui
passe d'aciculaire à fibreux. Ce changement permet d'absorber plus d'énergie lors de la
propagation de la fissure dans le matériau. Les précipités formés lors du vieillissement
peuvent expliquer la présence de deux maximums dans la courbe d'impact. Tel que décrit
dans la thèse de maîtrise de Morin,83 le vieillissement d'un alliage aluminium-silicium-
magnésium permet d'obtenir deux maximums de contrainte en fonction de la température
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Figure 5.6 Schématisation de la structure observable au pic de vieillissement et vallée
entre deux pics83.
essais de fatigue et de traction. On voit que ces deux pics sont présents pour différents
essais mécaniques et conditions de solidification (les valeurs de DAS). C'est la distribution
particulière des précipités qui permet d'obtenir ces maximums. Il en est peut être ainsi avec
les tests d'impact. La distribution des précipités permet peut être d'augmenter l'énergie
absorbée à certaines températures de vieillissement (180 et 240°C dans notre cas).
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5.2.2.3 Alliage 413
La résistance à l'impact de l'alliage 413 est montrée à la figure 5.7. Il est vraiment
clair pour cet alliage que la présence de strontium, qui entre dans la composition des trois
courbes les plus hautes, change la microstructure du silicium qui passe d'une structure
aciculaire à fibreuse. Cette dernière permet d'augmenter l'énergie nécessaire à la
propagation de la fissure dans l'échantillon. On peut également observer sur la figure 5.7,
la présence de deux maximums concernant les trois courbes qui contiennent du silicium.
Tels que décrit par Morin, les précipités, formés lors du vieillissement, permettent
d'obtenir deux maximums lorsque l'on mesure la contrainte en fonction de la température
(figure 5.6). Ces mêmes précipités sont peut être responsables des deux maximums
obtenus des trois courbes contenant le strontium.
5.2.3 Analyse thermique et relation entre dureté et énergie à l'impact
L'analyse thermique permet de mesurer la variation de température en fonction du temps
d'un alliage qui refroidit et, avec l'analyse du tracé, déterminer les changements de phase
du métal. L'aluminium est d'abord fondu à une température déterminée (750°C). Il est
ensuite coulé dans un creuset de graphite préalablement chauffé à 600°C. Ce dernier est
chauffé pour avoir un refroidissement lent du métal ce qui permet de mieux voir les
changements de phase. La température est prise à la base du creuset avec un thermocouple
spécialement adapté. Le tout est relié à un ordinateur qui enregistre la lecture de la













































































































Figure 5.7 Énergie à l'impact de l'alliage 413 en fonction de la température de
vieillissement.
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identifier les changements de phase, on effectue d'abord la dérivée première dT/dt sur la
courbe. Par la suite, chaque pic présent dans le tracé de la dérivée première permet
d'identifier un changement de phase.
Dans ce projet, nous avons donc réalisé des analyses thermiques pour les trois
alliages afin d'identifier les phases qui interviennent dans la solidification du métal liquide
pour ensuite faire une relation avec les graphiques qui relient la dureté avec l'énergie à
l'impact.
5.2.4 Analyse thermique de l'alliage 319 et la relation entre la dureté et l'énergie à
l'impact
La figure 5.8 nous montre l'analyse thermique de l'alliage 319. Le tableau 5.1 nous
montre les composantes identifiées lors du refroidissement du même alliage. L'alliage 319
a donc 4 composantes dans sa structure. Le temps de cristallisation de l'eutectique Al-Si
est d'environ 164 secondes. La figure 5.9 nous permet de voir la dureté de cet alliage en
fonction de l'énergie à la rupture. Dans cette figure, on trace une ligne à 10 joules pour
créer à la droite de cette dernière une zone qui nous permet de voir les conditions qui
augmentent de façon significative l'énergie à l'impact. Pour l'alliage 319, on peut voir que
seulement 4 échantillons sur les 18 qui contiennent du strontium (soit 22,2%) ont une
résistance à l'impact plus élevée que la limite. La tendance indique donc que la
modification du silicium ne contrôle peu ou pas la rupture des alliages 319. Celle-ci est
plutôt influencée par la présence de l'intermétalliques C11AI2 qui diminue l'énergie à
l'impact nécessaire à la rupture de l'échantillon.62 La deuxième ligne pointillée à la droite
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(figure 5.9) délimite le maximum de la zone où il y a augmentation de la résistance à
l'impact de façon significative. Dans ce cas, le maximum est d'environ 17 J.
-• 0,4
- • 0 , 3







100 200 300 400 5O0
Temps (s)
600 700 800 900
Figure 5.8 Analyse thermique de l'alliage 319.
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Figure 5.9 Dureté en fonction de l'énergie à l'impact de l'alliage 319.
5.2.5 Analyse thermique de l'alliage 356 et relation entre la dureté et l'énergie à
l'impact
La figure 5.10 nous montre l'analyse thermique de l'alliage 356. Le tableau 5.2
nous montre les composantes identifiées lors du refroidissement du même alliage.
L'alliage 356 a 3 composantes dans sa structure. Le temps de cristallisation de l'eutectique
Al-Si est d'environ 200 secondes. Il y a donc plus de silicium eutectique dans cet alliage
que dans le 319. La figure 5.11 nous permet de voir la dureté de cet alliage en fonction
d'énergie à la rupture. II y a 8 échantillons, contenant du strontium, qui sont à la droite de
la limite inférieure ce qui représente 44% de la population des alliages modifiés. Le
silicium a donc une plus grande influence, que dans l'alliage 319, sur la propagation de la
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fissure dans l'alliage en augmentant l'énergie à l'impact. La résistance à l'impact
maximale est plus haute pour cet alliage (=30 J) par rapport à celle de l'alliage 319 (=17 J).
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Figure 5.10 Analyse thermique de l'alliage 356.
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Figure 5.11 Dureté en fonction de l'énergie à l'impact de l'alliage 356.
5.2.6 Analyse thermique de l'alliage 413 et relation entre la dureté et énergie à
l'impact
La figure 5.12 nous montre l'analyse thermique de l'alliage 413. Le tableau 5.3
nous montre les composantes identifiées lors du refroidissement du même alliage.
L'alliage 413 a donc 2 composantes dans sa structure. Le temps de cristallisation de
l'euiectique Al-Si est d'environ 359 secondes. Il y a donc plus de silicium eutectique dans
cet alliage que dans les deux autres. La figure 5.13 nous permet de voir la dureté de
l'alliage 413 en fonction d'énergie à la rupture. Il y a 17 échantillons, contenant du
strontium, qui sont à la droite de la limite inférieure ce qui représente 94% de la population
des alliages modifiés. Le strontium permet de modifier le silicium qui intervient sur la
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propagation de la fissure. On se retrouve donc avec une augmentation de la résistance à
l'impact pour cet alliage. La résistance à l'impact maximale est plus haute pour cet alliage
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Figure 5.12 Analyse thermique de l'alliage 413.
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Figure 5.13 Dureté en fonction de l'énergie à l'impact de l'alliage 413.
5.2.7 Fractographie
La fractographie se définit comme la discipline qui étudie et documente les surfaces
de rupture.84 Le but de la fractographie est d'analyser les artefacts de rupture et d'essayer
de relier la topographie de la surface de rupture aux causes ou aux mécanismes de rupture.85
Des photos ont été prises au microscope optique d'éprouvettes d'impact enrobées de profil
pour étudier la propagation de la fissure.
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5.2.7.1 Alliages non modifiés
Les figures 5.14 à 5.16 montrent les microstructures des alliages 319, 356 et 413 non
modifiés. On peut remarquer que chaque alliage présente à l'intérieur de sa microstructure
beaucoup de silicium sous forme aciculaire.
L'analyse de la rupture de ces trois échantillons permet de mettre en lumière le rôle
du silicium lors de la propagation de la fissure. D'abord, la figure 5.17 nous montre
l'échantillon DAD. Les trois flèches les plus basses de cette figure identifient des
plaquettes de silicium où la fissure se propage le long de ces dernières. Le silicium étant
fragile, il permet ainsi à la fissure de se propager par clivage dans le sens de la longueur.
La quatrième flèche (la plus haute) permet de voir une fissure qui sectionne une particule
de silicium en deux. La figure 5.18 est un agrandissement qui nous permet de mieux voir le
clivage qui se propage dans le sens de la longueur de la particule de silicium. La figure
5.19 permet de voir la fractographie de l'échantillon DBD. Encore là, les flèches blanches
indiquent là où la fissure s'est propagée par clivage le long des particules aciculaires de
silicium. Les flèches noires pointent deux particules de silicium qui ont fissuré à l'intérieur
à cause des contraintes créées lors de la rupture (mode de rupture fragile). La figure 5.20
nous montre un gros plan de ces fissures internes pointées par les deux plus hautes flèches
noires. Les trois flèches les plus basses pointent trois petits arrachements de silicium.
La figure 5.21 nous montre encore des fissures qui se propagent par clivage le long
des particules de silicium. La figure 5.22 montre des particules de silicium qui ont subi une
fissure à l'intérieur de leur masse. Les contraintes développées lors de l'impact sont
responsables de ces ruptures internes.
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Figure 5.14 Microstructure de l'échantillon DAD.
Figure 5.15 Microstructure de l'échantillon DBD.
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Figure 5.16 Microstructure de l'échantillon DCD.
Figure 5.17 Fractographie de l'échantillon DAD non modifié.
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Figure 5.18 Particule de silicium clivé dans le sens de la longueur de l'échantillon
DAD avant modification
Figure 5.19 Fractographie de l'échantillon DBD.
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Figure 5.20 Fissures et arrachements à l'intérieur des particules de silicium de
l'échantillon DBD non modifié.
Figure 5.21 Fractographie de l'échantillon DCD #1.
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Figure 5.22 Fractographie de l'échantillon DCD #2.
5.2.7.2 Alliages modifiés
Les figures 5.23 à 5.25 nous montrent les microstructures des trois alliages modifiés
par le strontium. On peut voir que le silicium n'est plus sous forme aciculaire mais fibreux.
La figure 5.26 nous montre une surface de rupture de l'échantillon DADS. On peut
voir, près des deux flèches blanches, que les précipités de CuAb contribuent à la
propagation de la fissure par leur nature fragile.62 La figure 5.27 nous montre encore
l'échantillon DADS. Les flèches blanches pointent les zones eutectiques qui sont
composées d'à-aluminium et de silicium fibreux. Dans cette structure, la fissure ne peut se
propager par clivage comme dans le cas des alliages non modifiés. Le silicium eutectique
modifié permet de bloquer la propagation de la fissure à travers sa structure. La fissure doit
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en effet se propager à travers l'a-aluminium de l'eutectique en contournant toutes les
petites particules de silicium. Ce mécanisme de rupture est propre à une rupture ductile et
Ton peut voir la propagation de la fissure avec l'agrandissement de la figure 5.28.
Les flèches noires de la figure 5.27 pointent des pics de ruptures ductiles qui se
forment dans les dendrites d'à-aluminium. Par contre, il est important de rappeler que pour
cet alliage, c'est les précipités de CuAU qui contrôlent la rupture de l'échantillon.
Figure 5.23 Micro structure de l'échantillon DADS.
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Microstructure de l'échantillon DBDS.
Figure 5.25 Microstructure de l'échantillon DCDS.
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Figure 5.26 Fractographie de l'échantillon DADS modifié #1.
Figure 5.27 Fractographie de l'alliage DADS modifié #2.
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Figure 5.28 Propagation de la fissure à travers l'eutectique de l'échantillon DADS.
La figure 5.29 nous montre la fractographie de l'échantillon DBDS. La flèche
blanche nous montre la progression de la fissure dans l'eutectique qui est ductile. Les
flèches noires pointent les pics de rupture ductiles qui sont formés à partir des dendntes
d'à-aluminium. Ces deux types de rupture permettent d'augmenter la résistance à l'impact
de huit échantillons sur 18 de l'alliage 356.
La figure 5.30 nous montre la fractographie de l'échantillon DCDS. La flèche
blanche de cette figure nous indique l'endroit où la fissure a du se propager à travers
l'eutectique de façon ductile. Les flèches noires montrent les pics qui ont été créés lors de
la propagation ductile de la fissure dans les dendrites d'à aluminium. Ces deux types de
propagation de la fissure permettent d'augmenter la quantité d'énergie nécessaire à la
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Figure 5.29 Fractographie de l'alliage DBDS modifié.
Figure 5.30 Fractographie de l'échantillon DCDS modifié.
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5.2.8 Relation entre l'énergie à l'impact et la porosité
Les figures 5.31 à 5.33 nous montrent les graphiques du pourcentage de pores en
fonction de l'énergie absorbée lors de l'impact pour les alliages 319, 356 et 413. En
regardant les trois figures, on peut affirmer qu'il n'y a pas de relation entre les pores et
l'énergie à l'impact. Cette observation est valide pour des échantillons qui ne présentent
pas plus que 2,59% de pourcentage de surface des pores.
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Figure 5.31 Pourcentage de surface des pores en fonction de l'énergie absorbée lors de
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Le présent travail a été effectué afin de mesurer l'effet des différents paramètres
métallurgiques (dégazage, modification au strontium, affinage au diborure de titane, ajout
d'hydrogène) sur les propriétés mécaniques et microstructurale des alliages Al-Si de type
319, 356 et 413. Des mesures quantitatives ont été effectuées sur la macrostructure (taille
des grains) et sur la microstructure (caractérisation des particules de silicium et des pores)
en utilisant un microscope optique couplé avec un analyseur d'image. Des essais de dureté
et de résistance à l'impact ont permis de mesurer les propriétés mécaniques. De tous ces
résultats, les conclusions suivantes peuvent être tirées :
6.1 MACROSTRUCTURE ET MICROSTRUCTURE
1. L'augmentation de la quantité de titane, qui passent d'une concentration de 0,0075%
à 0,25% dans les alliages Al-Si, permet de diminuer la taille des grains par la présence
des particules de T1B2.
2. Le titane, apporté par l'alliage mère Al-5% Ti-1% B dans les alliages Al-Si, est
présent sous forme de TiB2 dans la microstructure mais également sous la forme de
F intermétallique (AlSi)3Ti. La création de ce dernier est possible grâce au surplus de
titane contenu dans l'alliage mère.
182
3. La vitesse de refroidissement est la seule variable qui influence l'espace
interdendritique des échantillons. L'ajout de diborure de titane, de strontium ou la
présence de pores n'ont pas d'effet sur l'espace interdendritique.
4. Les particules de Q1AI2, présentes dans l'alliage 319, se fractionnent lors la mise en
solution. Une partie du cuivre des particules se dissout, lors du fractionnement, dans
la matrice d'a-aluminium. On peut aussi remarquer que des petites particules de
silicium sont présentes à l'intérieur des particules de cuivre fractionnées. Les
particules de silicium ont précipité lors du refroidissement de l'alliage à la fin de la
solidification.
5. L'intermétallique a-Ali5(Mn,Fe)3Si2, présent dans l'alliage 413, est situé dans
l'eutectique, pour les alliages non modifiés et dans les dendrites a-aluminium, pour
les alliages modifiés.
6. La mise en solution a un effet sur les particules de silicium. Pour les échantillons non
modifiés, nous avons identifié deux mécanismes différents qui peuvent agir sur les
particules :
i) Le premier mécanisme comporte une combinaison de phénomènes.
D'abord, les plus petites particules se dissolvent et par la suite diffusent
vers les grosses particules pour les élargir et/ou les allonger. Il s'agit
donc d'un mécanisme de dilution d'Ostwald. Il y a également
fractionnement de particules de silicium aciculaires. Comme la cinétique
de la croissance des particules est supérieure à celle de fragmentation, on
observe donc une augmentation de la taille moyenne et/ou de la longueur
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moyenne. Ce mécanisme agit sur la majeure partie des échantillons des
trois alliages (14 sur 18).
ii) le deuxième mécanisme a comme effet de fractionner les particules
aciculaires de silicium. Par la suite, les nouvelles particules créées
s'arrondissent et croissent ce qui diminue la surface moyenne et/ou la
longueur moyenne.
Pour les échantillons modifiés, les particules de silicium après coulée s'arrondissent
et croissent par la suite.
7. Les oxydes contenus dans les alliages peuvent contribuer à la formation de pores de
même que la présence de fines particules de HB2 peuvent créer des micropores. Les
particules de /S-AlsFeSi, qui ont une forme d'aiguille, participent à la germination des
pores mais agissent également comme barrière à la croissance de ces dernières.
6.2 PERFORMANCES MÉCANIQUES
8. Le changement des paramètres métallurgiques (dégazage, strontium, diborure de
titane, hydrogène) n'ont pas d'effet significatif sur la dureté des échantillons des trois
alliages. C'est la température de vieillissement qui permet d'augmenter jusqu'à un
maximum la dureté des échantillons, particulièrement pour les alliages 319 et 356.
9. Le vieillissement des alliages avec les particules de CuAl2 permet d'avoir une
meilleure résistance à l'adoucissement de la dureté (entre 180 à 240°C) lorsque
comparé à ceux utilisant les particules de Mg2Si qui présentent une diminution
notable de la dureté après avoir atteint le maximum (180°C). La dureté atteinte avec
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les alliages contenant 0,3% magnésium est 1,2 fois supérieure à celle des alliages
contenant 3,5% de cuivre.
10. Le durcissement des alliages est causé par la précipitation de particules de CuAl2 pour
le 319 par la précipitation de particules Mg2Si pour le 356. Pour l'alliage 413, il y a
une très faible augmentation de la dureté. Celle-ci s'explique par la concentration de
cuivre présente dans l'alliage (0,5%) qui est faible.
11. La rupture par impact de l'échantillon de l'alliage 319 est contrôlée par les précipités
CuAb. Ainsi, la majorité des échantillons ne présente pas d'augmentation d'énergie
de rupture même après la modification des alliages par le strontium.
12. Le strontium permet de modifier le silicium afin d'obtenir une forme fibreuse qui
permet d'améliorer la tenue à l'impact (vrai pour 44% des échantillons de 356 et pour
94% des échantillons de 413).
13. Lors du test d'impact, le silicium eutectique non modifié peut être clivé dans le sens
de la longueur. Ce mécanisme est propre à une rupture fragile ce qui nuit à la tenue à
l'impact.
14. Lors du test d'impact, le silicium eutectique modifié permet de bloquer la propagation
de la fissure à travers la structure. La fissure doit en effet se propager à travers l'a-
aluminium de l'eutectique en contournant toutes les petites particules de silicium. Ce
mécanisme de rupture est propre à une rupture ductile ce qui augmente la tenue à
l'impact pour certains alliages.
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15. Les pores, jusqu'à un pourcentage de surface de 2,59%, n'ont pas d'influence sur





Les recommandations qui suivent ont été rédigées par rapport à l'étude des résultats
obtenus dans ce projet :
1- Effectuer des essais de traction pour compléter l'analyse mécanique effectuée sur
les échantillons des trois alliages.
2- Faire des essais d'usinabilité afin d'établir les relations de cette dernière avec les
paramètres métallurgiques et les propriétés mécaniques.
3- Mesurer l'effet de la concentration de titane sur la structure des particules de
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